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Kurzfassung 
 
Elektrokeramische Dünnschichten sind in vielen Bereichen moderner Technologien ein unverzichtbarer 
Bestandteil.  Dabei  spielen  auf  Bleititanat  (PbTiO3)  basierende  Perowskitmaterialien,  vor  allem 
Bleizirkonattitanat  (Pb(Zr1‐xTix)O3,  kurz  PZT),  eine wichtige  Rolle  als  funktionale  Schichten  in  piezo‐, 
ferro‐ und pyroelektrischen Bauteilen. Um die Effizienz der Dünnschicht und damit des gesamten Ele‐
ments zu optimieren, ist es entscheidend, die wesentlichen Einflussparameter des Herstellungsprozes‐
ses auf die Schichtqualität  zu  identifizieren.  Im Falle von komplexen Werkstoffen wie  ternären oder 
quaternären Oxiden ist ein Vorgehen der Art sinnvoll, zunächst ein Basismaterial umfassend zu charak‐
terisieren und im Anschluss sukzessive den Einfluss der weiteren Bestandteile aufzuklären.  
Unter den diversen physikalischen und chemischen Abscheideverfahren für dünne Schichten zeichnet 
sich die chemischen Lösungsdeposition (engl. chemical solution deposition, kurz CSD) durch viele Vor‐
teile aus. Diese schließen einfache Kontrolle der Zusammensetzung, gute Verfügbarkeit der Ausgangs‐
materialien, vergleichsweise geringen Einsatz an technischen Geräten und, als Folge all dieser Einzel‐
punkte, hohe Wirtschaftlichkeit ein. Wie der Name nahelegt, basiert die Methode auf einer Lösung, die 
die  chemischen  Bestandteile  des  gewünschten  Schichtmaterials  als  Verbindungen  enthält,  die 
Präkursoren genannt werden. Der allgemeine Ablauf eines CSD‐Prozesses besteht aus den  Schritten 
Lösungssynthese, Deposition und Temperaturbehandlung. Zur Erhöhung der Schichtdicke ist es üblich, 
die letzten beiden Teilschritte mehrfach auszuführen. 
Ziel  dieser  Arbeit  war  es,  Herstellungsprozesse  für  Bleititanat‐Dünnschichten  auf  platinierten 
Siliziumsubstraten  nach  dem  CSD‐Verfahren  zu  entwickeln  und  diese  systematisch  zu  untersuchen. 
Dabei galt es zunächst, geeignete Präparationsroutinen zu finden, die die Erzeugung homogener Filme 
mit sehr guten elektrischen, insbesondere ferroelektischen, Eigenschaften erlauben. Die Schwierigkeit 
lag dabei in den immensen mechanischen Verspannungen, die während des Abkühlens bei der Bildung 
der tetragonalen Phase mit einer Verzerrung von 6% gegenüber den kubischen Gitterparametern auf‐
treten. Unterschiedliche Ansätze basierend auf molekularen Präkursoren‐Lösungen und Nanopartikel‐
Dispersionen wurden  realisiert. Die mikrostrukturellen und elektrischen Charakteristika der  so abge‐
schiedenen  Schichten wurden bestimmt und  in Bezug  zu den  jeweils  gewählten Prozessparametern 
gesetzt. Darüber hinaus wurden die Umwandlungen studiert, die die Präkursoren bei erhöhter Tempe‐
ratur erfahren. Dazu zählten die Bildung von Zwischenphasen sowie die Kinetik der ablaufenden Zer‐
setzungsreaktionen  und  Kristallisationsvorgänge. Wie  bereits  angedeutet,  dienten  die  gesammelten 
Ergebnisse  als  Grundlage  für  entsprechende  Untersuchungen  an  partiell  substituierten  Bleititanat‐
Filmen. Als Beispiel wurde  in dieser Arbeit das Mischsystem (Pb1‐xBax)TiO3 gewählt, das eine feste Lö‐
sung  von  Bleititanat  und  dem  weit  verbreitetem  und  bereits  umfassend  charakterisierten 
Bariumtitanat darstellt. 
Es wurde gezeigt, dass sowohl mit Hilfe der molekularen Präkursoren‐Lösungen (MP) als auch den Na‐
nopartikel‐Dispersionen  (ND)  die  Deposition  von  morphologisch  und  elektrisch  dichten  PbTiO3‐
Dünnschichten möglich  ist.  Als  Voraussetzung  galt  im  Falle  der MP‐Routen,  dass  jede  einzelne  der 
nacheinander  aufgebrachten Beschichtungen  separat  kristallisiert wurde und  eine  individuelle Dicke 
von 30 nm nicht überschritt.  Im Gegensatz dazu erlaubten die ND‐Präkursoren die Herstellung von  in 
der Dicke mehr als 100 nm messenden homogenen Schichten in nur einem Durchlauf der CSD‐Routine. 
Desweiteren wurden die Aufheizparameter, besonders die Heizrate, auf das Dekompositionsverhalten 
der  Präkursoren  abgestimmt.  Aufgrund  dieser  Maßnahmen  konnten  glatte,  rissfreie  Schichten  mit 
kolumnarer Struktur präpariert werden, deren Korngröße bis zu einigen hundert Nanometern betrug. 
Unter optimalen Herstellungsbedingungen zeigten die Proben beider Präkursortypen Werte der rema‐
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nenten Polarisation von bis zu 55 µC cm‐2. Diese lagen im Vergleich mit Literaturangaben für über CSD 
hergestellte PbTiO3‐Schichten deutlich näher am theoretisch möglichen Wert von ca. 80 µC cm
‐2. 
Die Analyse der gasförmigen Reaktionsprodukte der Präkursoren, die während  ihrer Herstellung und 
Temperaturbehandlung entstehen,  ließ Rückschlüsse auf die ablaufenden Reaktionen  zu.  In den Sol‐
Gel‐artigen molekularen Lösungen wurde so der Mechanismus bestimmt, der zur Erzeugung einer kla‐
ren  Lösung  aus  den  z. T.  festen  Ausgangsmaterialien  führt.  Demnach  reagierten  das  pulverförmige 
Blei(II)‐acetat und ein flüssiges Titanalkoxid in der Art miteinander, dass unter Abspaltung eines Esters 
eine Verbindung mit einer Pb‐O‐Ti‐Bindung entsteht, die das Grundelement für das gewünschte End‐
produkt  PbTiO3  darstellt.  Neben  der  Bildung  von  heteroleptischen  Alkoxiden  durch  Alkoxygruppen‐
Austausch mit Alkoholmolekülen des eingesetzten Lösungsmittels war die weitere Vernetzung zu sau‐
erstoffüberbrückten heterometallischen Bindungen auch die hauptsächliche chemische Umwandlung 
unter Hitzeeinwirkung, bevor sich bei höheren Temperaturen die organischen Bestandteile  in Kohlen‐
dioxid zersetzten. 
Die Wahl von platinbeschichteten Siliziumwafern als Substrat führte in Analogie zu früheren Berichten 
über PZT‐Schichten während des Temperns zur Ausbildung einer intermediären Phase einer Legierung 
aus Blei und Platin. In der vorliegenden Studie über reine PbTiO3‐Schichten konnte nun präzisiert wer‐
den, dass die  Zusammensetzung dieser  intermetallischen Phase  von dem  anfangs  äquimolaren Ver‐
hältnis (PtPb) durch Diffusion von Bleiatomen in das Substrat zu einer platinreicheren Phase wechselte. 
Dieser Reaktion  voraus  ging die Reduktion der  zweiwertigen Bleiionen  an der Grenzfläche  zwischen 
Schicht und Substrat in den atomaren Zustand im Zuge der Verbrennung der organischen Bestandteile. 
Nach  Beendigung  dieses  Prozesses wurde  die  intermetallische  Zwischenphase  infolge  des  höheren 
Sauerstoffpartialdruckes  und  der  damit  erfolgenden  Re‐Oxidation  der  Bleiatome  wieder  abgebaut. 
Durch  gezielte  Einstellung  einer  anhaltend  reduzierenden  Atmosphäre  wurde  eine  längerdauernde 
Existenz der Zwischenphase und damit eine bevorzugte [111]‐Orientierung der PbTiO3‐Schichten kon‐
trollierbar,  die  sich  auf  die  geringe Gitterfehlanpassung mit  den  (111)‐Ebenenabständen  der  PtxPb‐
Phase begründet. 
Kinetische Untersuchungen der Perovskit‐Kristallisation  in den Schichten und den Präkursoren ergab 
erstmals eine Übereinstimmung der mit der strukturellen Umordnung verbundenen Aktivierungsener‐
gien in den Filmen und den bulkartigen Proben. Der entsprechende Wert für den ND‐Ansatz wurde als 
der niedrigste  im Vergleich mit den MP‐Routen ermittelt, was auf den nanokristallinen Charakter der 
Partikel in einer der Perowskitphase ähnlichen Zusammensetzung zurückzuführen war. In Bezug auf die 
dünnen Schichten wurde  festgestellt, dass die Nukleation der Perowskit‐Körner  instantan verlief. Da‐
raufhin bildeten sich an der Grenzschicht zum Substrat flächenförmige Körner, die nach ihrem Zusam‐
menstoßen  diffusionsgesteuert  und  eindimensional  in Richtung  der  Filmoberfläche wuchsen. Dieses 
auf  den  berechneten  Kinetikparametern  beruhende Modell  steht  in  Einklang mit  der  säulenartigen 
Morphologie der kristallinen Schichten und stellt auf diesem Gebiet eine neue Erkenntnis dar. 
Auf der Basis der beschriebenen Ergebnisse der systematischen Untersuchung am Bleititanat‐System 
konnte der Einfluss der isovalenten Substitution von Blei durch Barium gezielter bewertet werden als in 
vorherigen Studien. Durch steigenden Bariumgehalt verringerten sich sowohl die Korngröße als auch 
die  tetragonale Verzerrung. Außerdem  zeigte  ein  steigender Bariumanteil  ähnliche  Effekte wie  eine 
Absenkung  der  Phasenübergangstemperatur  in  die  kubische,  nicht  ferroelektirsche  Phase  bis  unter 
Raumtemperatur. Die aus Blei und Platin bestehende  intermediäre Phase war  je nach Zusammenset‐
zung der Präkursoren‐Lösung bis zu einem Gehalt von 50% an Barium nachweisbar. Insgesamt wechsel‐
te der Nukleationsprozess folglich von vorwiegend heterogen an der Substrat‐Schicht‐Grenzfläche hin 
zu homogen im Volumen des amorphen Materials. 
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Abstract 
 
Electroceramic  thin  films are an essential component  in modern  technologies of many kinds.  In  this 
regard, perovskite materials based on lead titanate (PbTiO3) are especially relevant as functional layers 
in  piezoelectric,  ferroelectric,  pyroelectric,  and  other  devices.  The  industrially most  important  lead 
titanate derivative nowadays is Pb(Zr1‐xTix)O3 (PZT). In order to enhance the efficiency of the films and, 
hence, of the entire module, detailed understanding of the material and its preparation process as well 
as knowledge of the fundamental influence factors are crucial. In the case of complex materials such as 
ternary or quaternary compounds, it is useful to extensively characterize a base material first and suc‐
cessively identify the impact of further constituents. 
Among the diverse physical and chemical deposition techniques for thin films, chemical solution depo‐
sition (CSD) is distinguished by various benefits including easy composition control, high availability of 
the starting materials, relatively  low technical demands, and therefore high cost‐effectiveness. As the 
name  implies, the CSD method  is based on a solution which contains the constituents of the desired 
film material as compounds referred to as precursors. In general, the CSD procedure consists of three 
steps: precursor solution synthesis, film deposition, and thermal treatment. Multiple repetitions of the 
latter two allows for a stepwise increase of the layer thickness. 
The scope of this study was the development of CSD preparation routes for lead titanate thin films on 
platinised silicon substrates and  their methodical characterisation.  Initially, process parameters were 
to be found that facilitate the fabrication of homogeneous films with excellent electrical, in particular 
ferroelectric properties.  This  task  involved neutralising  the  large mechanical  stress  that  arises upon 
formation of the tetragonal room temperature phase with a distortion of 6% related to the cubic  lat‐
tice constants. Different approaches using molecular precursor  solutions as well as nanoparticle dis‐
persions were realised. The microstructural and electrical characteristics of the films were determined 
and correlated to the respective processing parameters. Furthermore, the transformations induced at 
elevated temperatures were studied including the evolution of intermediate phases and the kinetics of 
decomposition and crystallisation events. As suggested above, the obtained results serve as a funda‐
ment for equivalent examinations of partially substituted lead titanate layers. As an example of such a 
mixed system, (Pb1‐xBax)TiO3 was chosen in this study which represents a solid solution of lead titanate 
and the well‐known and widely used ferroelectric barium titanate.  
Systematic  investigation of  the  introduced  routes  substantiated  the  feasibility of preparing morpho‐
logically and electrically dense  lead titanate thin films by means of the molecular precursor solutions 
(MP) as well as the nanoparticle dispersions (ND). As for the established MP type routes, the precondi‐
tion to achieve this goal was the crystallisation of every individually deposited coating and the restric‐
tion of their thickness to a maximum of 30 nm each. In contrast, the ND precursors enabled the deposi‐
tion of crack‐free films of more than 100 nm  in thickness that were obtained by a single cycle of the 
CSD routine. In addition, the heating parameters (above all the rate) were attuned to the combustion 
sequence of the precursors. In this way, continuous layers with a columnar morphology were realised 
whose grain size amounted to a few hundreds of nanometres. Under optimised processing conditions, 
the  as‐prepared  layers  of  both  precursor  types  showed  remanent  polarisation  values  of  up  to 
55 µC cm‐2. Compared to literature results on CSD derived layers, this value approaches the theoretical 
magnitude of about 80 µC cm‐2 to considerably larger extent. 
The analysis of the gaseous reaction products evolving during the synthesis of the molecular precursor 
solutions and the annealing of the films allowed for conclusions on the subsiding chemical conversions. 
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In so doing,  the mechanism  that gave  rise  to  the  formation of a clear sol‐gel  type solution  from  the 
partially solid reactants was  identified. Accordingly, the powder  lead(II) acetate and a  liquid titanium 
alkoxide reacted to an ester and, more importantly, a compound that comprised a Pb‐O‐Ti linkage and 
thus constituted the basic element of the final PbTiO3 film. Besides the formation of heteroleptic alkox‐
ides by alkoxy group exchange with the alcohol molecules of the applied solvent, this cross‐linking to 
heterometallic  oxygen‐bridged  bonds  represented  the  main  chemical  transformation  under  heat‐
treatment before the organic residues decomposed to carbon dioxide at more elevated temperatures. 
In analogy to earlier reports on PZT films deposited by CSD, the choice of platinum‐coated silicon wa‐
fers as substrates  led to the evolution of an  intermediate alloy  layer of  lead and platinum during the 
thermal treatment. In this work on pure PbTiO3 films, it was achieved to specify its composition to alter 
from  the  initial  stoichiometric phase PtPb  to a more Pt  rich  composition because of diffusion of Pb 
atoms  into the substrate. The formation of the  intermetallic phase was preceded by the reduction of 
the divalent  lead  ions to the atomic state at the film substrate  interface  in the course of the organics 
burnout.  When  this  combustion  was  complete,  the  PtxPb  phase  was  decomposed  due  to  the  re‐
oxidation of the lead atoms in consequence of the increased oxygen partial pressure. Creating a persis‐
tent reducing atmosphere provided for an extended existence of the intermediate phase. In this way, a 
preferred  [111] orientation of  the PbTiO3  films was obtained owing  to  the minimal  lattice mismatch 
with the (111) lattice plane distances of the PtxPb phase.  
Kinetic  studies of  the perovskite  crystallisation  in  the  films and  the precursors  for  the  first  time  re‐
vealed the consistence of the respective activation energies associated with the structural rearrange‐
ments in the layers and the bulk‐like samples. The corresponding value calculated for the ND type pre‐
cursors was found to be the lowest in the series including the MP routes. Most likely, the development 
of a nanocrystalline phase of similar composition as PbTiO3 during the nanoparticle synthesis consider‐
ably reduced the energy barrier for the perovskite crystallisation. The nucleation of the PbTiO3 grains in 
the  films was determined  to  take place  instantaneously. Subsequently,  laminar nuclei  formed at  the 
film  substrate  interface  which,  after  impingement,  grew  in  a  diffusion‐controlled  process  one‐
dimensionally towards the film surface. This proposed model based on the computed kinetic parame‐
ters is in good agreement with the columnar morphology of the crystalline films and represents a novel 
perception of this interrelation. 
In comparison to earlier studies, the systematic results on the  lead titanate films allowed for a more 
specific evaluation of the impact of isovalent barium substitution. A growing barium content led to the 
decrease of grain size as well as the tetragonal distortion. Moreover,  it also went along with a reduc‐
tion of the remanent polarization in a way that actually resembled a drop in phase transition tempera‐
ture to the cubic, non‐ferroelectric phase even below room temperature. Depending on the particular 
composition of the barium titanate precursor solution, the  intermediate  lead platinum phase was de‐
tectable up to an equimolar ratio of lead and barium. Therefore, the nucleation mechanism evidently 
changed from predominantly heterogeneous at the film substrate interface to increasingly homogene‐
ous in the volume of the amorphous material with increasing barium content. 
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1 Introduction 
Electroceramic  thin  films of numerous  functional materials have become an essential part  in various 
fields of modern technology due to their unique electron and ion conducting, magnetic, optical, dielec‐
tric, piezo‐, pyro‐, or ferroelectric properties. In particular, perovskite‐type ceramics have been found 
to emerge as materials of great importance as their diversity in chemical composition gives rise to the 
occurrence of a  large variety of useful characteristics. One of the outstanding perovskite compounds 
with respect  to  its  ferroelectric performance  is  lead titanate with  the elemental  formula PbTiO3. The 
specific  atomic  structure of  lead  causes  a  considerable  covalent  contribution  to  the Pb–O bonds  in 
comparison to the preferably ionic nature of other perovskite systems. As a result, lead titanate adopts 
a  tetragonal crystal symmetry up  to high  temperatures of nearly 500  °C with a maximum distortion, 
i. e. elongation of the unit cell c‐axis  in relation to the a‐axis, of around 6%. This huge  ionic displace‐
ment provides  for high  ferroelectric polarisation. Yet,  it  is  associated with  significant  internal  stress 
that creates mechanical instabilities when forming lead titanate crystals at elevated temperatures and 
cooling them through the point of phase transition from cubic to tetragonal. Therefore, the technical 
relevance of pure PbTiO3 is low in contrast to its isovalently substituted and donor or acceptor doped 
derivatives, e. g.  lead zirconate  titanate  (PZT) and  lanthanum or calcium modified  lead  titanate. Fur‐
thermore,  the compositional changes alter  the  functional properties of  the pure compound  to some 
extent  so  that PbTiO3 based  solid  solution may  show enhanced  characteristics.  For  instance, PZT  in 
principle demonstrates  larger piezoelectric  coefficients  than  the parent material  lead  titanate which 
renders  it  a  favoured  candidate  for  implementation  in  actuator  applications  such  as  micro‐
electromechanical systems (MEMS) or energy‐harvesting concepts. Furthermore, PZT requires a lower 
electric  field  to  switch  the polarisation direction  (so‐called  coercive  field), a  factor  to be  considered 
e. g. in the realisation of non‐volatile ferroelectric random access memories (FeRAM). In the advancing 
research on multiferroics and magnetoelectric materials,  lead titanate  is  investigated for  its potential 
as an  incorporation  to  improve  the  ferroelectric nature of bismuth  ferrate BiFeO3 or other materials 
with pronounced ferromagnetic properties.  
Several  techniques have been established  to deposit electroceramic and other  types of  thin  films.  In 
general,  they may  be  divided  into  physical  and  chemical methods. Among  these,  chemical  solution 
deposition (CSD) is recognised by essential benefits regarding process conduct in terms of composition 
1 Introduction       
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control and  variableness, availability of  reactants,  simplicity of  technical equipment, and,  therefore, 
cost‐effectiveness. Though inferior in preparing ultrathin films of only a few nanometres compared to 
physical principles like atomic layer deposition, CSD is an adequate technique to fabricate layered ma‐
terials and coatings in the thickness range of a few tens of nanometres to various micrometers. It has 
been extensively applied  to deposit  thin and  thick  films of  complex  composition  such as  ternary or 
quaternary oxides including lead titanate based materials. The quality of CSD derived pure PbTiO3 lay‐
ers, however, was scarcely competitive to other ferroelectric coatings. In analogy to the practical use, 
the literature on modified lead titanate films obtained by CSD is vast compared to the pure compound. 
Especially PZT has been of great interest until present to CSD research groups worldwide. Hence, many 
different approaches have been explored to obtain PZT films with optimised performance for the re‐
spective desired piezoelectric or ferroelectric application. 
While  comprehensive,  though often empirical knowledge about  the appropriate processing parame‐
ters  for high‐quality PZT  layers has been acquired,  some of  the  subsiding mechanisms during micro‐
structure formation still remain unclear. This lack of information is partly due to the variety of chemical 
constitution, deposition and heat‐treatment  conditions as well as  substrate materials. Each of  these 
parameters exerts a certain influence on the development of phases, orientation, and grain structure. 
The majority of reported CSD routes to PZT layers are of predominant sol‐gel type, i. e. they comprise 
reactants that undergo hydrolysis and subsequent condensation reactions. Their reactivity causes the 
initial so‐called precursor solution  to gradually  transform  into a network of metal‐oxygen‐metal  link‐
ages which changes the texture from a liquid to a gel even without significant heat impact. As a stan‐
dard substrate, platinised silicon wafers with a preferred crystallographic orientation of the top metal 
layer are commonly used. Several annealing steps may be applied to evaporate and combust the or‐
ganic  components  of  the  deposited  precursor  solution  before  crystallising  the  resulting  amorphous 
films at elevated  temperatures of several hundred degrees centigrade. Obviously, multiple events of 
atomic rearrangement take place in the course of this heat‐treatment. Precise understanding of these 
scenarios during the gradual removal of the organic residues, the formation of the amorphous phase, 
and the eventual crystallisation via nucleation and growth would certainly enable researchers to fur‐
ther optimise the synthesis conditions and  film characteristics.  If  this kind of  information  is obtained 
for pure PbTiO3, it may serve as basic data for all its modifications. 
In this study, three different CSD routes are established that allow for the fabrication of  lead titanate 
thin films exhibiting excellent ferroelectric performance. Two of these procedures implement molecu‐
lar precursors whereas the third one is based on dispersed nanoparticles. The derived correlation be‐
tween the thermal decomposition behaviour of the respective precursor system and the evolution of 
film microstructure  is  presented.  By means  of  diverse  analysis  techniques,  the  conversions  during 
thermal treatment of the complex molecular precursor solutions and layers deposited therefrom were 
examined.  The  corresponding  results  reveal  a  general  insight  into  the  chemical  transformations  in‐
duced by the applied sol‐gel procedure as well as a phase formation sequence upon annealing. Com‐
parison with literature references gives the context of these findings. Finally, the influence of isovalent 
substitution of lead by barium on the described properties and processes is reported on. In this way, it 
is sought to determine major differences  in the CSD approaches between  lead titanate and the well‐
known  and  widely‐used  ferroelectric  and  dielectric  perovskite  barium  titanate.  The  (Pb1‐xBax)TiO3 
mixed phases were especially inspected with regard to the transition range where lead titanate related 
mechanisms began to be dominated by typical barium titanate transformations.  
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2 Material class 
2.1 Ferroelectrics  
Analogous to ferromagnetism, a material  is considered ferroelectric when  its electrical polarisation P 
that represents the sum over all dipole moments per unit volume  is switchable by an applied electric 
field E. As depicted in Fig. 2.1, the corresponding plot of P over E yields a hysteresis loop with the char‐
acteristic values coercive field Ec and remanent polarisation Pr at the axis intercepts: Ec represents the 
electric field necessary to reverse the polarisation direction, and Pr relates to the value of polarisation 
at  zero  field. This behaviour evolves  from  the presence of permanent dipoles  in  the material  called 
spontaneous polarisation. These dipoles are aligned  in  the electric  field and  retain  their orientation 
when the field is removed so that the remanent polarisation is unequal to zero. Upon fabrication of a 
ferroelectric, the dipole orientations are typically distributed at random which results in the absence of 
a significant macroscopic polarisation. Consequently, the very first application of an electric field gives 
the initial polarisation curve visible in Fig. 2.1.  
In principle, the phenomenon of ferroelectricity is intrinsically tied to a polar crystal structure. Among 
the existing 32 crystallographic point groups, 21  lack an  inversion centre, but only 10 thereof have at 
least one polar axis  [1]. Along  this axis,  the  sets of oppositely charged  ions are  shifted against each 
other, giving rise to a dipole moment at unit cell level. Such a distorted lattice is stable up to a certain 
temperature  TC  above which  the  crystal  transforms  into  a  paraelectric  phase  of  higher  symmetry. 
Ferroelectrics may exhibit several polar phases in different temperature regimes, as is exemplarily illus‐
trated for barium titanate (BaTiO3) in Fig. 2.2. Near a phase transition of displacive type, the stability of 
a lattice is diminished by phonon softening until another crystal structure becomes thermodynamically 
favoured.  The  instability  of  the  lattice  allows  for  maximum  polarisability  and,  consequently,  local 
maxima of  the dielectric constant εr occur at phase  transitions  (cf. Fig. 2.2). When a material passes 
through a paraelectric  to  ferroelectric phase  transition,  it develops domains of  identical polarisation 
(order‐disorder model). The whole volume is separated into stable domains below the so‐called Curie 
temperature which marks the temperature limit of collective ferroelectricity. For a deeper insight into 
the physics and properties of  ferroelectrics,  the  reader  is  referred  to comprehensive  textbooks, e. g. 
Ref. [2].  
2.2 Perovskite materials       
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Fig. 2.1: Polarisation P  vs. electric  field E  characteristic of a  ferroelectric material  (ferroelectric hysteresis  loop) with 
initial polarisation curve (between points A and B), indicating the remanent polarisation Pr, the coercive fields ± Ec and 
the extrapolation to the spontaneous polarisation Ps via the straight line through points B and C (source: Ref. [3]). 
The applications of ferroelectric materials are manifold. Due to the existence of two stable, reversible 
directions of the polarisation, they are implemented in non‐volatile ferroelectric random access mem‐
ory  (FeRAM)  cells, which  represent an alternative  to  common DRAM  technology.  In  capacitors with 
high or variable capacitance, their high values of permittivity εr and the latter’s frequency dependence 
are exploited. Moreover, additional application  fields arise when other properties  inherent  to  ferro‐
electrics are made use of. All of the crystal classes without an  inversion centre (except for the highly 
symmetric point group 432) show piezoelectric properties,  i. e. a mechanical deformation  induces an 
electrical polarisation. Correspondingly, the inverse piezoelectric effect of an applied electric field gen‐
erating mechanical distortions of the material is observed. As the crystal classes with a polar structure 
are a subset of the non‐centrosymmetric point groups, it follows that all ferroelectrics show piezoelec‐
tricity. Current fields of research in which piezoelectric materials play an essential role are micro elec‐
tromechanical systems (MEMS) and energy harvesting. Another characteristic that goes along with the 
occurrence of spontaneous polarisation  is  the above described change of polarisation with  tempera‐
ture. This effect  is  referred  to as pyroelectricity and  is utilised  in  temperature and  infrared  sensors. 
Recent  reviews on  the  applications of  ferroelectric  thin  films  focussing on  the piezoelectric  [4], py‐
roelectric [5], and the actual ferroelectric features [6] provide details about state of the art and future 
perspectives. Some of the most significant ferroelectric materials such as titanates and niobates crys‐
tallise in the perovskite structure, which is presented in detail in the next section. 
2.2 Perovskite materials 
Perovskites exhibit the general formula ABX3 with A and B representing cations of different charge and 
X as an anion. Perovskite structures occur in various space groups of all seven crystal systems. Strictly 
speaking, the name perovskite denotes the mineral calcium titanate (CaTiO3) that is specifically known 
since the middle of the 19th century. The cubic archetype of the perovskite family, which is most ideally 
realised  in strontium titanate (SrTiO3),  is demonstrated  in Fig. 2.3. It  is obvious that the A site cations 
are surrounded by twelve X anions in cubo‐octahedral coordination whereas the B site cations are situ‐
ated in octahedral cavities defined by 6 anions. A multitude of chemical elements is found to appear as 
constituents of perovskites, either  in pure  ternary  compounds or  compositions  consisting of  four or 
more elements,  in non‐stoichiometric compositions or  layered  (hexagonal) structures. Usually,  the A 
cations are larger than the B cations while of a similar dimension as the X anions. The ratios of the ion 
diameters substantially affect  the symmetry of  the unit cell, as does  the degree of covalent bonding 
2 Material class 
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Fig. 2.2: Temperature dependence of various properties of barium titanate (source: Ref. [3], slightly modified). 
between cations and anions. Octahedra tilting and distortions result from the particular chemical com 
position, giving rise to the occurrence of the different space groups of reduced symmetry in compari‐
son to the  ideal cubic perovskite structure. In addition, the crystal symmetry varies with temperature 
as exemplified  in Fig. 2.2  for BaTiO3. This dependency  involves a change of  the unit cell parameters 
owing  to  anharmonicity  effects.  A  comprehensive  demonstration  of  the  diversity  of  perovskites  is 
found in the text book by Mitchell [7]. The huge diversity of chemical constitutions and symmetries of 
perovskites brings about the broad spectrum of their properties, including ferromagnetism, ferroelec‐
tricity, superconductivity, and related characteristics. The following sections are devoted to the impor‐
tant electroceramic perovskite materials lead titanate and barium titanate. 
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Fig. 2.3: Illustration of the ideal cubic perovskite structure. 
2.2.1 Barium titanate 
Barium  titanate  (BaTiO3) was the  first perovskite‐type compound  in which the B site cation displace‐
ment was discovered to be the origin of ferroelectricity. Ever since  it has often been regarded as the 
model ferroelectric perovskite for educational purposes. As Fig. 2.2 illustrates, pure BaTiO3 performs a 
series of phase  transitions with  temperature,  leading  to  three  ferroelectric phases of  rhombohedral, 
orthorhombic,  and  tetragonal  symmetry,  respectively.  The  cubic  phase  present  above  123 °C  is 
paraelectric and transforms into a hexagonal phase at 1460 °C [8]. At room temperature, the tetrago‐
nal phase of  the space group P4mm  forms  in consequence of octahedron distortion along  the c‐axis 
without tilting. BaTiO3 is an industrially exploited oxidic perovskite material due to its high permittivity 
εr of around 4000 at room temperature. The values of εr are strongly dependent on grain size [9]: they 
grow with decreasing grain size, whereas  in the sub‐micron regime, they drop again. This size effect, 
that has been discussed e. g. in Refs. [9‐11], also inhibits ferroelectric performance of BaTiO3 thin films 
of a few hundreds of nanometres and less.  
Shifting of the phase transition temperature and the maximum of εr tied thereto from 123 °C toward 
room temperature is achieved by isovalent substitution with suitable elements. Common A site and B 
site  substituents  for barium and  titanium,  respectively, are  strontium  in  (Ba1‐xSrx)TiO3 (BST), or  zirco‐
nium in Ba(Ti1‐xZrx)O3 (BTZ). Pure SrTiO3 is non‐ferroelectric at room temperature and exhibits a dielec‐
tric  constant of approx. 300.  In  the  composition  (Ba0.7Sr0.3)TiO3,  the phase  transition  temperature  is 
decreased to 37 °C and the permittivity enhanced to ~ 5000 [12]. Barium zirconate (BaZrO3)  itself has 
no industrial relevance because it is an unpolar dielectric with low permittivity (εr = 33 [8]). In BTZ solid 
solutions, however, εr values in the order of 35 000 were reported [13]. Furthermore, increasing zirco‐
nium contents in BTZ cause the phase transition to become more and more diffuse, which is beneficial 
for applications  in which  the dielectric  constant deviates  little  from  its maximum value over a wide 
temperature range. BaTiO3, BST and BTZ have been implemented in capacitors for memory devices and 
microwave applications for a long time. Nowadays, other dielectric and ferroelectric materials showing 
advanced characteristics have replaced barium titanate based ceramics to great extent. Typical fields 
of application for thin films of these materials are given in Table 2.1. 
2.2.2 Lead titanate 
The structure of lead titanate (PbTiO3) greatly resembles that of BaTiO3: the room temperature phase 
is tetragonal P4mm with similar ion radii of Ba2+ and Pb2+. However, the displacement of the Pb2+ and 
Ti4+ sub‐lattices  is  found  to be much  larger  than  in barium  titanate because  lead  forms  lone pair 6s2 
electrons [14]. As a result, the bonds between Pb2+ and O2‐ ions bear a strong covalent component. In 
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Table 2.1: Selected applications of barium titanate and lead titanate based thin films. 
 
Property  Application Material 
high‐k dielectric  dynamic random access memory (DRAM) (Ba,Sr)TiO3
non‐linear dielectric  varactors, planar microwave resonators (Ba,Sr)TiO3 
piezoelectric  MEMS, energy harvesting Pb(Zr,Ti)O3 
pyroelectric  temperature sensors PbTiO3 
ferroelectric  FeRAM  Pb(Zr,Ti)O3 
opto‐electronic  GHz waveguides BaTiO3 
magnetoelectric  future magnetoelectric devices CoFe2O4
 
– BaTiO3, 
BiFeO3 – PbTiO3 
polar oxide  ion‐sensitive field effect transistors (ISFET) PbTiO3 
 
Fig. 2.4,  the  structures of barium  and  lead  titanate  are depicted demonstrating  the effective  cation 
displacements. The increased bond strength as compared to mostly ionic linkages renders the tetrago‐
nal phase of PbTiO3 stable up to a noticeably high temperature of 490 °C where it transforms into the 
cubic paraelectric phase. Several studies report on further  low temperature phases below  ‐90 °C (see 
[8],  [15]). The huge  tetragonal distortion of c/a > 1.06 creates a high degree of  intrinsic  stress upon 
phase transition from the cubic to the tetragonal symmetry. These mechanical forces cause major diffi‐
culties in the synthesis of single crystals or thin films requiring thermal treatment above 490 °C [16]. 
 The reasoning concerning chemical modifications of BaTiO3  in order to shift the maximum of the di‐
electric constant to lower temperatures holds true for PbTiO3 as well. Its most established derivative is 
the solid solution Pb(Zr1‐xTix)O3 (PZT). PbZrO3 is an anti‐ferroelectric occurring in an orthorhombic crys‐
tal class between ‐173 °C and 230 °C [7]. The anti‐parallel arrangement of the dipoles vanishes already 
at  small  titanium  contents  so  that PZT yields  ferroelectric  rhombohedral phases up  to a Zr/Ti molar 
ratio of 52/48. More titanium rich compositions exhibit the PbTiO3 tetragonal space group [17]. Unlike 
SrTiO3 or BaZrO3, PbZrO3 possesses electric dipoles  in ordered configuration. Therefore, the substitu‐
tion of PbTiO3 to Pb(Zr1‐xTix)O3 preserves ferroelectricity down to lower values of x in comparison to the 
common solid solutions of BaTiO3. As a consequence, PZT  is  favoured over barium based perovskite 
materials  for  the use  in  ferroelectric  devices  as  it offers  a  greater  compositional  range  to  tailor  its 
properties. Other applications of pure and modified  lead  titanate, as  indicated  in Table 2.1  for  thin 
films, include piezoelectric and pyroelectric components. 
 
 
Fig. 2.4: Ionic displacements in the perovskites a) BaTiO3 and b) PbTiO3 (cf. Ref. [7]). 
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3 Sample preparation 
In the following, the applied preparation technique is described in general and in particular with regard 
to the material systems of interest. Principle issues concerning the reactions of the initial chemicals are 
addressed as well as  their  role  in  the deposition of BaTiO3 and PbTiO3  thin  films. On  the basis of a 
summary of correlated published  literature the experimental procedures that were performed  in this 
work are introduced. 
3.1 Chemical solution deposition (CSD) 
3.1.1 General procedure 
Thin  films of practically any kind of material can be deposited by a multitude of  techniques  that are 
commonly distinguished  into physical and chemical methods.  In general, physical deposition  involves 
ejection of the layer material in atomic or molecular form from a bulk target and its condensation on 
the  substrate. The particles can e. g. be generated  thermally  (evaporation,  laser ablation, molecular 
beam epitaxy) or by  ion bombardment (sputtering).  In case of composite materials, two or more tar‐
gets can be operated coinstantaneously (co‐evaporation), or the deposition is carried out in the pres‐
ence of a reactive gas such as oxygen (reactive sputtering). As for all chemical deposition techniques, 
layered  compounds  are  formed  from  so‐called  precursors  comprising  the  individual  constituents  as 
organically or  inorganically bound elements. These precursors are  reactive species  that  form  the de‐
sired material when exposed to each other. The reaction occurs either immediately upon mutual con‐
tact of  the precursor molecules or after a post‐deposition  treatment  like  calcination. Precursors are 
available  in  the  gas phase  (chemical  vapour deposition) as well as  in  liquid  form  (chemical  solution 
deposition). 
In order  to achieve high purity of  the  films derived  from  the gaseous  state,  it  is necessary  that  the 
deposition is carried out in vacuum. This requirement can only be met by conducting the process in a 
vacuum chamber or reactor. Chemical solution deposition (CSD), however, does not impose such tech‐
nical demands. All precursors may be mixed in a single solution that is applied to the substrate by ei‐
ther dipping,  spin‐on or  spraying under ambient  conditions. Higher purity  films may be obtained  in 
clean room environment. Subsequently, the as‐prepared wet film undergoes several heating steps that 
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provide  evaporation  of  the  solvent,  thermolysis  of  the  organic  residues,  and  crystallisation  of  the 
amorphous layer. Fig. 3.1 illustrates the flow chart of the complete procedure. Depending on the par‐
ticular route used, the heat‐treatment indicated as three separate, consecutive processes may be car‐
ried out  in fewer steps so that the transformations  in the film are  induced simultaneously. The  layer 
thickness of the layer can be increased by repeating the routine. A single coating’s thickness is essen‐
tially controlled by the solution concentration and deposition parameters such as rotational or dipping 
speed.  
Apart from the applicability of rather simple technical equipment, the CSD method offers even more 
advantages over the other techniques mentioned above. Usually, the chemicals utilised to prepare the 
precursor solutions are cheaper and more widely available  than  those common  for chemical vapour 
deposition. Variations of  the desired stoichiometry of  the  film are easily attainable by modifying  the 
composition of the precursor solution while the rest of the procedure may remain unaltered. Similarly, 
complex materials, for instance quaternary oxides, are typically deposited from one precursor solution 
that comprises several reactants, e. g. four different metallo‐organic compounds. All things considered, 
CSD is a flexible and cost‐effective multipurpose technique to fabricate a variety of compound material 
coatings. Anyhow, the possibility of thickness downscaling is somewhat limited mainly because of cap‐
illary forces of the precursor solution in 3‐D structures. Hence, CSD is not the method of choice to de‐
posit  thin  films  for  current  high  density  integrated  circuit  technology.  In  addition,  the  benefit  of 
processing under ambient conditions also  implicates the necessity to strictly control these conditions 
at the coating site, i. e. temperature, pressure, humidity, particle density etc. Instabilities of those pa‐
rameters potentially influence the properties of the films, as will be discussed in the following section. 
 
 
Fig. 3.1: General preparation scheme of a chemical solution deposition process (source: [18], slightly modified). 
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3.1.2 Types of CSD routes 
CSD processes are generally classified with regard to the nature of the involved precursors. Three dif‐
ferent  types  are defined  and described  in detail below:  sol‐gel, metallo‐organic decomposition, and 
nanoparticle approaches. The former are molecular precursor routes which determine  idealised reac‐
tion mechanisms. Yet in reality, the subsiding chemical conversions do not necessarily fall into but one 
of the two categories. Hybrid processes of different combinations among all three distinct groups are 
potentially  feasible. Other  routes based on diol precursors, nitrate or  citrate  educts, or  the Pechini 
method are known as well [19]. However, they will not be discussed here since their reaction mecha‐
nisms are not relevant for the present study. 
Sol‐gel: The sol‐gel technique is extensively applied in the fabrication of silicon dioxide products and, in 
addition, is a common route for depositing ceramic thin films [20]. As its name implies, this method is 
dominated by the transformation of a sol, i. e. a colloidal suspension of nanoscale molecules, to a gel 
which represents a three‐dimensional chemical network in the solvent. Typically, the starting materials 
are oligomers that are gradually cross‐linked by polycondensation processes. A classic sol‐gel reaction 
scheme can be represented by the following equations: 
Step 1:  M(OR)n  +  H2O     M(OR)n‐1(OH)  +  ROH  (3.1) 
Step 2a:  2 M(OR)n‐1(OH)     M2O(OR)2n‐2  +  H2O  (3.2) 
Step 2b:  2 M(OR)n‐1(OH)     M2O(OR)2n‐1(OH)  +  ROH  (3.3) 
The metal alkoxide M(OR)n is hydrolysed to a partial hydroxide M(OR)n‐1(OH) while releasing one alco‐
hol molecule ROH. After this initial reaction, there are two possible condensation steps to follow: wa‐
ter and/or alcohol elimination, respectively, which are formulated in Eqs. (3.2) and (3.3). In both cases, 
two molecules of the partial hydroxide form a metal‐oxygen‐metal bond (M‐O‐M group) and thus  in‐
crease the molecule size. In the exact same manner, other alkoxy groups may be eliminated from the 
organometallic  compound,  eventually  yielding  the  described  network  of  oxygen‐bridged metal  link‐
ages. The inclusion of solvent molecules and residual alkoxy groups in this three‐dimensional structure 
actually turns the polycondensate into a gel other than a solid polymer. Obviously, very small amounts 
of water in the primary sol can possibly initialise the gelation to some extent since half of the involved 
water molecules are eliminated in the oligomer formation and readily react to another partial hydrox‐
ide molecule  thereafter.  In  this  context,  the  prerequisite  of  controllable  ambient  conditions  during 
synthesis and deposition of the precursor falls into place. It is essential to prevent gel formation until 
after  film deposition because a highly viscous precursor  is not suitable to  fabricate thin  layers  in  the 
range of a few tens to hundreds of nanometres. Nevertheless, a definite degree of hydrolysis and con‐
densation  is deliberately  induced  in  certain  cases  in order  to enhance  the properties of  the  coating 
[19]. At the same time, this chemical modification exerts a positive effect on the stability of the precur‐
sor solution, most probably due to the lower reactivity of the resulting larger organometallic species in 
comparison to the initial monomers or oligomers. Another way to reduce the sensitivity towards water 
is the addition of a complexing agent such as acetylacetone or 2‐methoxyethanol [21].  
Metallo‐organic  decomposition  (MOD):  In  contrast  to  sol‐gel  precursors,  the MOD  reagents  show 
minimal reactivity towards water and other solvents except for dissolution. Common starting materials 
are carboxylates and β‐diketonates mixed in an alcohol or carboxylic acid. Thin films are formed by so‐
called physical gelation that occurs during heat‐treatment upon evaporation of the solvent and burn‐
out of the organic matrix. The MOD approach is rather straightforward and at best merely requires the 
dissolving of commercially available chemicals under ambient conditions. Anyhow, the combustion of 
the  organic  compounds  frequently  induces  the  formation  of  high‐temperature  decomposing  
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(oxo)carbonates. These secondary phases might  impair the  functional properties of the  films. Conse‐
quently, they have to be burnt out at elevated temperatures, or preferably their formation be inhibited 
in the first place. 
Nanoparticle dispersions: The suspensions referred to in this paragraph bear a certain similarity to the 
sols utilized  in sol‐gel processing  in terms of their particle size. The chemical nature of the dispersed 
solid, however, is an entirely different one. Sol precursors as specified above consist of reactive mole‐
cules whereas the dispersions  in this regard already contain amorphous or crystalline particles of the 
film material to be deposited. Commercial ceramic powders with an average particle diameter of less 
than 100 nm are scarcely available from chemical providers. Consequently, direct dispersion of a pur‐
chased product  is not a  standard option  to manufacture nanoparticle precursor dispersions. Among 
the various processing methods  [22], microemulsion‐mediated synthesis has  recently emerged as an 
appropriate  technique  for  this purpose. On  the one hand,  the  route  is based on an  inverse micellar 
microemulsion, i. e. an unpolar matrix that comprises small droplets of water encapsulated in a shell of 
surfactant molecules. On the other hand, a water‐sensitive precursor solution providing the constitu‐
ents of  the desired nanomaterial  is essential. As shown  in Fig. 3.2,  the reaction scheme  involves  the 
mixing of the two components so that the precursor molecules penetrate into the core of the micelles. 
There, they are subjected to quantitative hydrolysis and condensation reactions analogue to the sol‐gel 
technique. The confined  inner volume of the reverse micelles, which operate as nanoreactors  in this 
sequence, determines  the  size of  the  resulting particles. This  fact offers  the possibility  to  tailor  the 
nanoparticle diameter by the composition of the microemulsion since a specific combination of surfac‐
tant and polar medium defines the micelle dimensions. A detailed review on the reactivity of the mi‐
croemulsions  and  the  consequential  shape  of  the  nanoparticles  is  given  in Ref.  [23].  Reports  of  Its 
application  in  the  field of electroceramic nanopowders and  layered materials are  found  in Ref.  [19]. 
Nanoparticle  routes are especially suited  to  fabricate mesoscopic  films  in  the  thickness range 300  to 
1500 nm because the technique allows for individual coatings of > 100 nm [24]. 
 
 
 
Fig. 3.2: Schematic illustration of ABO3 nanoparticle preparation by means of inverse micellar microemulsions and wa‐
ter‐sensitive molecular precursor solutions [(RO)yA‐O‐B(OR)x]m. 
Hybrid  routes: As mentioned above, characteristics of more  than one of  the distinct categories may 
apply to a precursor system. The choice of the utilised approach often depends on the availability and 
stability of the involved chemicals as well as on the constitution and thickness of the derived layers. For 
example, a well‐established route to deposit  lead zirconate titanate thin films starts from a precursor 
solution  containing  lead acetate as a  common MOD  reactant, and  titanium and  zirconium alkoxides 
which  are  typical  sol‐gel  educts. An  all  sol‐gel procedure  is not  viable due  to  the  instability of  lead 
alkoxides [25], whereas the unavailability of titanium acetate powder prevents the development of an 
MOD  dominated method.  Combining  a molecular  precursor  solution  and  a  nanoparticle  dispersion 
offers the possibility to create nanocomposite films of two different materials or even material classes, 
e. g. a ferroelectric and a ferromagnet in order to form a magnetoelectric layer.  
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3.2 CSD routes to barium titanate and lead titanate thin films 
Thin film preparation of electroceramics by means of chemical solution deposition has been explored 
practically  and  theoretically  for many perovskite materials, most of which  are based on  the  simple 
ABO3 compounds barium  titanate,  lead  titanate, and  strontium  titanate. A comprehensive  survey of 
this field was recently provided by Schwartz et al. [26]. In the following, the relevant routes that influ‐
enced the choice of procedure for this study are briefly specified. Ref. [26] is recommended as a source 
for more detailed information and additional references to original studies. 
3.2.1 Barium titanate 
Thin films of pure barium titanate and its derivatives have been fabricated mostly by a hybrid method 
utilising  carboxylate barium and alkoxide  titanium precursors. Both  components are dissolved  sepa‐
rately in a parent carboxylic acid and alcohol, respectively (see e. g. Ref. [27]). This route is character‐
ised by  its simplicity of precursor synthesis and known ways of  influencing  the  film morphology and 
electrical properties. Nevertheless, a considerable drawback lies in the rather high annealing tempera‐
ture of ≥ 700 °C that is required for the formation of oxocarbonate‐free crystalline layers. Conventional 
alkoxide  sol‐gel methods  are  not  feasible  because  of  the metastability  and  polymeric  character  of 
common barium alkoxides  [25]. By means of a  recently  introduced non‐oxocarbonate  forming  route 
based on barium aminoethoxide, the crystallisation temperature was reduced to 600 °C [28]. The bar‐
ium precursor  is prepared by dissolving metallic barium  in 2‐aminoethanol, yielding a highly‐viscous 
liquid that is stable over a period of more than one year when stored in nitrogen atmosphere. After the 
addition of a titanium alkoxide, refluxing, and distillation the sol‐gel barium titanate precursor solution 
is obtained. Considering the electrical properties of the derived films, both routes proved successful to 
achieve high‐quality dielectric characteristics. 
3.2.2 Lead titanate  
Pure  lead  titanate  thin  films have  in  fact been  prepared by  various CSD  routes, but  their  electrical 
properties often suffered from the large intrinsic stress due to the enormous tetragonal distortion (cf. 
Section 2.2.2). Hence, established standard routes may be found with regard to phase purity, columnar 
growth, and even pyroelectric performance, but the ferroelectric parameters as well as leakage current 
density of unmodified PbTiO3 layers have hardly complied with the requirements for applying them in 
capacitors and related electronic devices. A summary of several routes denoted as “sol‐gel” is found in 
Ref. [29]. Anyway, according to the classification presented in this study, they fall into the category of 
hybrid methods involving the use of lead acetate or lead oxide and titanium alkoxides. As the reactivity 
of  the alkoxides dominates  the gel  formation process of  the precursor  solution  the  classification as 
predominantly sol‐gel type is yet justified. Almost all of the reviewed routes have in common the sol‐
vent  2‐methoxyethanol  (ethylene  glycol monomethyl  ether,  EGMME).  In  addition  to  dissolving  the 
educts,  it undergoes an alcoholysis  reaction with  the  titanium  alkoxide. The  first description of  this 
route was published by Budd, Dey and Payne in 1986 [30]. Most techniques based on this route com‐
prise  the preparation of  two  separate  lead and  titanium precursor  solutions,  respectively, and  their 
subsequent mixing. Apart from the articles cited in Ref. [29], remarkable contributions of other groups 
to this field were given by Kighelman et al. [31] and Iakovlev et al. [32], who demonstrated moderate 
ferroelectric hysteresis loops of their coatings. Modifications of the original route in terms of additional 
complexing agents like acetylacetone or drying agent such as formamide were also reported [33‐36].  
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The dihydroxy alcohol  (diol) based technique  for  thick and mesoscopic  (several hundred nanometres 
thick)  lead titanate films  introduced by the Materials Science Institute of Madrid (Instituto Ciencia de 
Materiales  de  Madrid,  CSIC)  is  the  second‐most  frequent  route  described  in  literature  (see  e.  g. 
Ref. [37]). In this procedure,  lead acetate trihydrate, titanium di‐isopropoxide di‐acetylacetonate, and 
propane diol serve as educts. As mentioned earlier, this route was ruled out as an alternative approach 
in this study because of the high  layer thickness. Only recently,  its practicability to fabricate thin and 
ultrathin films was revealed [38]. 
Furthermore, different synthesis methods for PbTiO3 thin films based on titanium alkoxide,  lead ace‐
tate and its parent acid (acetic acid) were tested. On the one hand, a precursor of partly MOD type was 
prepared similar to BaTiO3 routes [39]. On the other hand, acetic acid was used to chemically alter the 
titanium component to the so‐called molecularly modified alkoxide precursors [40]. Likewise, titanium 
alkoxides were reported to be reacted with di‐ethanolamine before the addition of  lead acetate and 
the  solvent  isopropanol  [41].  The  solvent  methanol  and  the  catalyst  acetic  acid  were  chosen  in 
Ref. [42]. A Pechini approach leading to an aqueous solution of lead acetate and titanium isopropoxide, 
the synergist citric acid, and the wetting agent ethylene glycol is described in Ref. [43]. In addition, the 
use of lead acetylacetonate instead of lead acetate was explored in Ref. [44]. 
The above‐quoted deposition procedures give a rough impression of the diversity in CSD preparation of 
PbTiO3 thin films, which becomes even vaster for doped  lead titanate or  its solid solutions. As an ex‐
ample, a  review on chemical solution deposition  routes  for PZT was  recently presented by Schneller 
and Waser [45]. For the purpose of developing a method to fabricate thin PbTiO3 layers with excellent 
ferroelectric  features,  reported  techniques  for pure as well as  for modified  lead  titanate  films were 
taken into account. 
3.3 Choice of processing parameters 
In this section, an overview is given on the actual experimentation of precursor preparation, film depo‐
sition and annealing scenarios developed in this study. Exact details, if relevant, will be pointed out in 
the particular chapters where results are presented and discussed. 
3.3.1 Precursor synthesis 
All molecular precursor solutions, except for the hybrid sol‐gel/MOD BaTiO3 route, were prepared from 
practically water‐free chemicals. These were either dried in the laboratory or purchased in respective 
quality and stored  in a glove box with dry nitrogen atmosphere. All synthesis steps were carried out 
under  inert  gas  (argon)  using  Schlenk  technique.  Two  principle  reaction  schemes  as  illustrated  in 
Fig. 3.3 were applied, depending on whether  the approach was predominantly sol‐gel or hybrid. The 
sol‐gel type routes included refluxing of all educts (“one‐pot reaction”), followed by a vacuum distilla‐
tion serving to evaporate the reaction by‐products such as esters (e. g. isopropyl acetate). Finally, the 
gel‐like remains were redissolved in the appropriate solvent. Table 3.1 summarises the combinations of 
reactants for each route and assigns names to them by which they will be referred to furthermore. In 
this nomenclature, MP stands for molecular precursors whereas ND indicates the route to nanoparticle 
dispersions, notwithstanding  that  the  listed  solution  is a molecular precursor  itself. Unless  indicated 
otherwise,  a  15%  excess of  lead  acetate was  included  in  the  lead  titanate  precursor  solutions  as  a 
common means to compensate for lead oxide volatilisation [45, 46]. The indication “various” titanium 
alkoxides represents the three compounds n‐propoxide,  isopropoxide, and n‐butoxide. The  impact of 
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Fig. 3.3: Flow charts for the preparation of molecular precursor solutions of a) mainly sol‐gel type, and b) partly MOD 
type. 
all variations of the titanium precursor will be discussed whenever any was evident. In route PTO‐ND, 
the solvents butanol and methanol were utilised subsequently, meaning  that butanol was added  ini‐
tially, and methanol was  introduced for redissolution after the distillation. Due to the harmful  impact 
of  2‐methoxyethanol,  it was  refrained  from  routinely  using  this  solvent  after  preliminary  tests  had 
demonstrated  equal  or  even  superior  film  properties  of  the  routes  presented  here.  As mentioned 
above, the dissolution reaction between metallic barium and 2‐aminoethoxide yielded barium amino‐
ethoxide as the barium precursor for route BTO‐MP1.  In route BTO‐MP2, barium propionate was ob‐
tained as a result of an acid‐base reaction between barium carbonate and an excess of propionic acid. 
Since the latter is the stronger acid over carbonic acid, propionic acid eliminates carbonic acid from its 
salt. Barium propionate exhibits higher solubility in propionic acid than the carbonate. Hence, this ma‐
nipulation  facilitates  the preparation of  clear  solutions  containing  the barium precursor despite  the 
kinetic hindrance of  the  reaction. The  titanium precursor was stabilised by dropwise addition of  the 
complexing agent acetylacetone prior to mixing with the barium component (molar ratio Ti : acetylace‐
tone 2:1). As for the other route PTO‐MP1 that comprises an equivalent complexation step, an equimo‐
lar  amount of  acetylacetone was  reacted with  the mixed metal precursor. Table 3.2 outlines which 
stabilisation methods,  if any, were applied  in  the different  routes. Hydrolysis of PTO MP2 precursor 
solutions was  carried out  in  two  steps:  first,  the  catalyst nitric  acid was  admixed before water was 
added drop by drop  (cf. Ref.  [47]  for details). Vigorous agitation of  the  solutions was  crucial during 
hydrolysis as well as complexation in order to prevent precipitation. The final stock solutions exhibited 
concentrations of 1 mol L‐1  in the case of the PTO MP routes, 0.5 mol L‐1 as to the PTO ND route, and 
0.2 mol L‐1 and 0.3 mol L‐1, respectively, as regards the BTO routes MP1 and MP2. In general, the bar‐
ium titanate pre cursor solutions were realised in lower molarities than those of lead titanate since the  
 
Table 3.1: Overview of reactants employed for the different lead titanate and barium titanate routes. 
Lead / barium precursor  Titanium precursor Solvent Route ID 
lead acetate  various  butanol PTO‐MP1 
lead acetate  various  2‐butoxyethanol PTO‐MP2 
lead acetate  iso‐/ n‐propoxide butanol, methanol PTO‐ND 
barium aminoethoxide  iso‐ / n‐propoxide butanol BTO‐MP1 
barium carbonate  n‐butoxide  propionic acid + butanol BTO‐MP2 
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high viscosity of barium aminoethoxide in 2‐aminoethanol even at weight percentages of 15 to 20 on 
the one hand, and the solubility of barium propionate in propionic acid on the other hand limited the 
concentration range.  
The precursor solutions of type PTO‐ND were further processed to the nanoparticle dispersions by the 
microemulsion method described in Ref. [48]. The use of the solvent methanol rendered them unsuit‐
able for direct film deposition due to the alcohol’s high vapour pressure that precluded the formation 
of continuous layers during spin‐on. However, considering the second synthesis step involving hydroly‐
sis inside the inverse micelles, methanol proved to be an ideal medium to dissolve the precursor mole‐
cules  without  shielding  them  stereochemically  against  the  micelle  cores.  The  water  in  oil  (w/o) 
microemulsions consisted of cetyl trimethylammonium bromide (CTAB), 1‐pentanol, cyclohexane, and 
degassed water. Clear nanoparticular coating precursors were prepared in concentrations of 0.1 mol L‐1 
and 0.2 mol L‐1. For stabilisation purposes, either chelating agents like a carboxylic acid plus acetylace‐
tone or a molecular precursor solution of type PTO‐MP1 were added. The effect of the admixture of a 
lead titanate precursor solution is discussed below (see Chapter 6). 
 
Table 3.2: Methods of stabilisation applied to the different precursor solution routes. 
Route ID  Stabilisation 
PTO‐MP1  complexation with acetylacetone
PTO‐MP2  partial hydrolysis 
PTO‐ND  none
BTO‐MP1  none
BTO‐MP2  complexation with acetylacetone
3.3.2 Film deposition 
All films investigated in this study were prepared by the spin‐on technique in clean room environment. 
In dependence on the desired film thickness, the precursor stock solutions were diluted by the respec‐
tive solvents indicated in Table 3.1. The spinning velocity was altered in two steps: an initial rotation of 
500 rpm  for 5 s served  to homogeneously distribute the precursor on the substrate, and subsequent 
spinning at 3000 rpm for 30 s produced the wet film of adequate thickness. Substrates of the following 
layer sequence were used in all experiments: silicon [100] wafers with an artificial silicon dioxide pas‐
sivation layer of 450 nm, coated by a 10 nm film of titanium that was subsequently oxidised, followed 
by  the  top  coating of 100 nm platinum with preferred  [111] orientation. The metals Ti and Pt were 
sputter‐deposited and functioned as adhesion layer and electrode, respectively. This type of substrate 
is  actually well‐established  for depositing  ferroelectric  and piezoelectric  thin  films. Prior  to  the CSD 
process, the substrates were pre‐annealed in oxygen at 700 °C for 5 min in a rapid thermal processing 
device to condition the Pt surface in terms of roughness and grain size. If this pre‐treatment was omit‐
ted,  it was  impossible  to measure  the electrical properties of  the deposited  films due  to overly high 
leakage current densities.  
3.3.3 Heat treatment 
Three different kinds of annealing devices were available for heat‐treating the wet films: precision hot‐
plates providing temperatures of up to 815 °C, a diffusion furnace common in semiconductor technol‐
ogy, and a rapid thermal annealing (RTA) unit. At low temperatures of 200 °C to 450 °C, the hotplates 
were used to dry and pyrolyse the samples. Crystallisation was usually  induced at ≥ 500 °C by one of 
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the three devices. They were selected according to what heating rate was desired for each type of ex‐
periment. The ramp  in  the diffusion  furnace  is defined by  the heat gradient between  its preset tem‐
perature at the  interior and the ambient, as well as the speed by which the sample holder  is moved 
inside.  It  is evident that the heating rate  is not  linear and may not be  influenced directly. An average 
value  for 650 °C  furnace  temperature was  found  to be ~10 °C s‐1. An RTA unit  is designed  to provide 
much steeper temperature ramps of up to 200 °C s‐1. However, RTA processes often involve tempera‐
ture overshooting owing to the response time of the PID controller which is not negligible at such high 
heating  rates. Furthermore,  in  the particular RTA device used  in  this work,  the  temperature  sensing 
reliability of the pyrometer was only guaranteed in the range above 500 °C. Consequently, linearity of 
the heating  ramp  could not be positively affirmed  for  lower  temperatures. Apart  from conventional 
laboratory furnaces, RTA and diffusion furnace equipments are most widely applied in CSD preparation 
of electroceramic thin films. High temperature hotplates are more uncommon annealing devices and 
have seldom been reported to be utilised for crystallisation (see e. g. Ref. [49]). Up to 650 °C, the hot‐
plate was operated  like a conventional  laboratory plate, whereas higher temperatures were achieved 
when placing an insulating hood on top. This circumstance rendered any exchange of the atmosphere 
during the annealing procedure impossible. In contrast, the other heating devices were equipped with 
gas flow facilities for process gases. How the different atmospheres affected the film properties  is an 
issue of Section 8.2.  
The final layer thickness was obtained by iterative coating‐annealing routines that were varied appro‐
priately  to  the  respective  sample  type. Details about  the number of coatings and  the actual heating 
steps are found in the corresponding chapters. 
3.3.4 Sample finishing 
In order to realise the electrical characterisation of the samples, metal insulator metal (MIM) capacitor 
structures were fabricated. For this purpose, a 100 nm thick Pt top electrode was deposited by sputter‐
ing and patterned  in a subsequent photolithographic process. The  final stack of  layers  is sketched  in 
Fig. 3.4. Like the bottom electrode, the top electrodes ought to be post‐annealed at elevated tempera‐
ture. The actual conditions of this curing were preferably equal to the crystallisation temperature and 
duration. Pad  sizes of  the electrodes  ranged between 1 mm2 and 10‐4 mm2. Contacts  to  the bottom 
electrode were provided by locally wet‐etching the titanate film by means of an etch solution contain‐
ing hydrofluoric and nitric acid. 
 
Fig. 3.4: Principle layer sequence of a standard sample with top contacts (FE indicates ferroelectric). 
 

 29 
 
4 Analysis techniques 
In  this  section,  the  characterisation  principles  for  microstructural  and  electrical  investigations  are 
summed up. Special attention is paid to the techniques that were essential for kinetic analysis and to 
those whose  setup might deviate  from  the most common equipment. Standard methods are briefly 
listed at the end of this chapter. 
4.1 Differential thermal analysis and thermogravimetric analysis   
(DTA‐TGA) 
Thermal  analysis  principally  provides  information  about  the  decomposition  behaviour  of  solids  and 
fluids.  The basic  course of  experiment  consists of  isothermal or  gradual heating of  the  sample  and 
meanwhile  recording  characteristic  signals of  temperature‐induced physical or  chemical  changes.  In 
thermogravimetry, the mass of the sample is surveyed, which either may decrease in evaporation and 
decomposition processes, or  increase  if  the  sample material  reacts with  components of  the  atmos‐
phere  to solid or  liquid compounds. Differential  thermal analysis makes use of heat evolution during 
exothermic reactions and heat consumption in endothermic conversions, respectively. The sample and 
an  inert  reference material, whose heat  transport properties are  comparable, are  concurrently  sub‐
jected to the same heat‐treatment and monitored with regard to their temperature. A negative tem‐
perature  difference,  i. e.  the  sample  exhibits  a  lower  temperature  in  comparison  to  the  reference, 
indicates an endothermic process while the opposite situation  is evidence  for an exothermic conver‐
sion. Since the combination of the two described measurement principles in one instrument is techni‐
cally  viable, DTA‐TGA units  are  common  laboratory equipment.  Simultaneous detection of  the heat 
balance of reactions and correlated mass changes allow for classifying the observed conversion proc‐
esses into evaporation, combustion, crystallisation, phase transformation, oxidation, reduction etc.  
The instrument used in this work was a Baehr STA 502 unit with an S‐type thermocouple (Pt/Rh‐Pt). In 
order to enhance the signal to noise ratio in the DTA‐TGA measurements, the content of solvent in the 
samples was  reduced by vacuum evaporation.  In  the case of  the molecular precursor  solutions,  this 
procedure  resulted  in  a highly‐viscous  gel while  it produced  a white powder  from  the nanoparticle 
dispersion. 
4.2 Crystallographic analysis       
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4.2 Crystallographic analysis 
4.2.1 Basics of x‐ray diffraction 
Crystalline matter is made up of a 3‐D periodic arrangement of elements which can be atoms, ions, or 
molecules. This framework is called the crystal lattice. The smallest repeat unit of the lattice is referred 
to as  the unit cell and determines  the  translational  symmetry of  the crystal by  its base vectors  that 
span  the specific coordinate system. The resulting seven primitive cells  in 3‐D space  (triclinic, mono‐
clinic, orthorhombic, trigonal, tetragonal, hexagonal, and cubic) are expanded by further seven centred 
types to the 14 Bravais lattices [1]. Isometric mappings of the lattice constituents determine the posi‐
tions of the atoms (ions, molecules) in the unit cell. The crucial symmetry operations in this regard are 
those  that map at  least one point onto  itself  (point symmetry operations), namely  rotations and  ro‐
toinversions,  i. e.  the  combination  of  rotations  and  inversions.  In  three  dimensions,  32  finite  point 
groups result from all possible combinations of the point symmetry operations. In fact, the actual point 
group  is the  fundament of the macroscopic physical properties of a crystal. The  infinite periodicity  is 
generated by combining the Bravais lattice translations with the point symmetry operations, giving rise 
to 230 space groups  in 3‐D space.  In  the course of  this process, combined symmetry operations are 
applied which are screw rotations (rotations + translations) and glide reflections (reflections by a plane 
+ translation). 
Owing  to  the periodicity of crystalline matter,  its structure can be  identified by means of diffraction 
techniques. In order to enable the analysis of interference events, radiation with a wavelength of simi‐
lar dimension as the spacings  in the crystal  lattice must be made use of. Typical unit cell dimensions 
amount to a few angstroms, and according wavelengths (or energies) are available for electrons, neu‐
trons, and x‐rays. The basic  rule  for diffraction analysis  is Bragg’s  law  that was derived  in 1912 and 
named after its discoverer. It is presented in Eq. (4.1) and graphically illustrated in Fig. 4.1. 
λ θ=2 sinn d  (4.1)
Herein, n is an integer which denominates the order of diffraction, λ is the wavelength of the irradia‐
tion, d the periodic distance of the lattice planes, and θ the angle between the incident beam and the 
lattice planes. Bragg’s  law states that constructive  interference of a wave of  light (or particles) pene‐
trating a crystal is observed when the path it travels between two lattice planes that partially reflect it 
is an  integral multiple of  its wavelength. Provided that monochromatic radiation with a constant λ  is 
applied, each crystal produces a distinctive diffraction pattern when recording the reflected radiation 
intensity in dependence on the diffraction angle.  
The most common kind of radiation used  for crystallographic analysis  in  laboratories and production 
sites are x‐rays. Although, in comparison, neutron diffraction allows for acquiring more detailed infor‐
mation for a wider range of sample types, the poor availability of neutron sources restricted to nuclear 
reactors  limits the application of this technique. As for electrons, their penetration depth  into a solid 
material is restricted to a few atomic layers due to their large scattering cross section. Hence, electron 
diffraction is suitable for investigating surfaces and very thin films rather than bulk substances. In addi‐
tion, any analysis by dint of an electron beam requires that the sample be placed in vacuum. X‐ray dif‐
fraction, however, may be performed on a comparatively uncomplex instrument that basically consists 
of an x‐ray source, a monochromator, a sample holder, and a detector. All components are mounted 
on a goniometer which positions them by the use of two rotation axes according to Bragg’s  law. The 
next section describes the various measurement modes appropriate for different types of samples or 
desired information that were relevant for this study.  
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Fig. 4.1: Schematic illustration of Bragg’s law of diffraction, a) constructive and b) destructive interference. 
4.2.2 Scanning modes 
In this work, the majority of samples investigated by x‐ray diffraction were thin films. These films were 
deposited on a substrate  that  itself consisted of several  layers. Thus,  the samples as a whole  repre‐
sented multilayer stacks of which the actual analyte was the topmost coating. This structure made  it 
necessary to consider different scanning modes that vary in terms of penetration depth, angular reso‐
lution and detectability of preferred orientation. The instrument geometries of  importance are as fol‐
lows: 
Bragg‐Brentano geometry:  In  this alignment,  incident and diffracted beams are  focused and enclose 
identical angles relative to the reflection plane (cf. Fig. 4.2a). This relation  is achieved by rotating the 
source and the detector, starting at equivalent take‐off points, at equal speed around the fixed sample 
on the same radius, the so‐called goniometer circle.  In  less modern  instruments, the heavy radiation 
protection casing of  the x‐ray source  (plus counter weights) precluded  its circular movement against 
gravity. Instead, the setup was realised by rotating the sample by an angle θ and the detector by twice 
this angle 2θ. Actually, it is due to this circumstance that diffraction data commonly is quoted and illus‐
trated in units of 2θ. The more recent θ‐θ goniometers offer the advantage over the classical θ‐2θ go‐
niometers  that  the  specimen  rests  in  horizontal  position.  This  setup  evidently  facilitates  the 
measurement of  large, heavy or  liquid  samples as well as easier  realisation of non‐ambient  sample 
environments by means of furnaces, cryostats, gas chambers etc. As for thin films, the samples suffer 
less damage  and  strain  inflicted by  clamps or  fittings. Anyway, both  geometries allow  for detecting 
constructive  interference,  so‐called  reflections,  that  occur when  Bragg’s  law  is  satisfied  for  lattice 
planes parallel  to  the  sample  stage orientation. For even  samples,  this direction  corresponds  to  the 
sample surface. Under the precondition that the  lattice planes are oriented randomly throughout the 
specimen, the diffraction pattern characteristic for the crystal structure is recorded. Such random dis‐
tribution of planes is found in powders and polycrystalline bulk and layered materials. For the analysis 
of  thin  films,  it  is  crucial  to  recognise  that  the penetration depth of  x‐rays usually exceeds  the  film 
thickness even at small incident angles of a few degrees. Consequently, substrate reflections appear in 
the diffraction pattern whose intensities outshine those of the film material for the most part. In case 
of similar  lattice constants,  the substrate‐related peaks overlap  the  film reflections so  that complete 
analysis may not be possible. However, deviations from the random orientation of  layered structures 
can solely be examined in detail when a symmetric scan is performed. For instance, it is often essential 
to gather information about the preferred orientation of certain planes parallel to the sample surface 
(of even layers) as it may relate directly to the electrical, optical, and other film properties.  
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Fig. 4.2: Sketches of the principle XRD setups  in a) Bragg‐Brentano geometry, b) grazing  incidence, and c) parallel ge‐
ometry with a parabolic x‐ray mirror; all geometries were realised using a PANalytical X’Pert Pro MPD instrument with 
modular assembly (with kind permission of PANalytical GmbH, Kassel, Germany). 
Grazing incidence: A solution to eliminate superimposing or otherwise interfering substrate reflections 
in thin film diffractograms is given by the measurement at grazing incidence illustrated in Fig. 4.2b. For 
this geometry, the incident x‐ray beam must be parallel instead of focusing. It irradiates the sample at 
a fixed, very small angle close to the angle of total reflection, i. e. typically below two degrees. In this 
way, the penetration depth is significantly reduced to the surface region of the sample. Reflections are 
obtained from lattice planes that happen to be oriented in the direction that allows for the satisfaction 
of Bragg’s law in the given beam geometry determined by the detector position. This means that those 
planes parallel to the sample surface of even  layers do not contribute to the diffraction pattern. Epi‐
taxial films which represent an extreme case of preferred orientation do not produce any reflection at 
all  in grazing  incidence setup. On account of the mandatory element of randomness  in plane orienta‐
tion distribution, there  is clearly no strict quantitative relation between the relative  intensities of the 
individual Bragg reflections and the actual film orientation in terms of parallel direction to the surface. 
In this setup, collimation of the x‐rays on the  incident side  is necessary to minimise errors caused by 
the varying displacement from the focussing circle, and it is inevitable for the diffracted beam in order 
to minimise  the detection of stray radiation. The easiest solution  to obtain quasi‐parallel radiation  is 
the  insertion  of  a  very  narrow  divergence  slit  into  a  focussed  incident  beam whereas  considerably 
higher primary  intensity of  truly parallel  radiation  is generated by an  x‐ray mirror.  In  the diffracted 
beam path, either a parallel plate collimator or a second x‐ray mirror is implemented as receiving op‐
tics. 
Parallel beam geometry with multilayer mirror: This technique is particularly suitable for the analysis 
of uneven or curved samples as much as for textured thin films if substrate reflections occupy positions 
very close to film‐engendered peaks. An x‐ray mirror is required as collimator not only because it pro‐
vides high‐intensity parallel x‐rays but also due  to  its monochromatising effect. According  to Bragg’s 
law, a reflection detected at a certain angle θ corresponds to a definite  lattice spacing d solely  if the 
generating radiation exhibits an exact wavelength λ. Besides the discrete lines of characteristic x‐rays, 
the emission spectrum of an x‐ray source also consists of a continuous fraction of bremsstrahlung as 
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illustrated  in Fig. 4.3a. The most conventional way to  isolate preponderantly monochromatic x‐rays  is 
the use of a filter, which represents a simple and cost‐effective alternative to a monochromator. The 
functional principle of a filter is pointed out in Fig. 4.3a. The actual filtering element is a thin foil made 
from the chemical element whose atomic number usually falls below that of the source material by the 
amount of 1. The differences  in the atomic shell provide this element with an absorption edge  in be‐
tween the Kα and Kβ characteristic lines in the source emission spectrum. Indeed, the abrupt cut‐off is 
found at a certain  level of continuous emission so that the transmitted fraction thereof takes part  in 
the diffraction process as well. Consequently, high‐intensity peaks  like substrate reflections of a  thin 
film  sample  demonstrate  a  shoulder  at  their  left  flank  as  exemplified  in  Fig.  4.3b.  This  undesirable 
measurement artefact may  superimpose  comparatively  small  reflections  and,  thus,  impede detailed 
analysis.  By  performing  an  equivalent  symmetric  scan with  collimated mirror‐generated  x‐rays,  the 
peak shapes are exempt of such parasitic effects. In this context, an available x‐ray mirror may substi‐
tute a crystal monochromator  if  the  latter  is not at hand. Though preferred orientation of a  layered 
sample  is measureable by  this setup,  the broadening  that  inseparably goes along with parallel beam 
optics may be a matter of consideration for certain tasks. A sketch of the instrumental setup is shown 
in Fig. 4.2c. 
   
Fig. 4.3: a) Emission spectrum from an x‐ray source (Cu anode) and absorption edge of a suitable filter material; b) ef‐
fect of the absorption edge in an x‐ray diffraction pattern caused by the use of a filter. 
Two‐dimensional XRD: When an area detector is implemented in a diffractometer instead of a point or 
line detector, additional information on the distribution of lattice planes is accessible. The basic setup 
for 2‐D XRD is displayed in the schematic of Fig. 4.4. In general, the instrument is a two circle goniome‐
ter which allows for modifying the incident angle ω and for rotating the sample in φ. On the area detec‐
tor  called  imaging  plate,  discrete  reflections  or  rings  (where  the  detector  plane  intersects  the 
diffraction cones) are recorded depending on whether the specimen  is a single crystal or polycrystal‐
line. The readout principle involves the generation of x‐ray induced fluorescence marks on a phosphor 
coated imaging plate that are periodically recorded by a CCD camera. Fig. 4.4 demonstrates the beam 
path in transmission through a single crystal or a capillary. In the case of thin films, the sample is meas‐
ured in reflection mode which, though altering the setup slightly, yields basically the same information.  
4.2.3 Temperature chamber 
In situ x‐ray diffraction measurements were performed by means of a temperature chamber accessory 
mounted on  the goniometer. The actually available model  for this study,  the Anton Paar XRK 900,  is 
suited to provide temperatures up to 900 °C as a stove heater.  In contrast to an apparatus equipped 
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Fig. 4.4: Schematic illustration of the setup for two‐dimensional x‐ray diffraction using image plate technology and the 
diffraction pattern obtained  from a polycrystalline sample  (with  friendly permission of STOE & Cie GmbH, Darmstadt, 
Germany). 
with a heating band, this design provides for homogeneous sample surroundings as the entire chamber 
volume  is heated up. However,  the uniform heat distribution  is associated with  less steep annealing 
ramps. An illustration of the chamber assembly is given in Fig. 4.5. The thermal expansion of the sam‐
ple holder was compensated by an automatic height adjustment control  in order to avoid the corre‐
lated reflection shifts in the diffractograms. In principle, the used model also allows for regulating the 
atmosphere inside the chamber by introducing inert or reactive gases.  
By use of the described facility, XRD patterns were recorded while  initially annealing a dried  layer of 
deposited lead titanate precursor at linear heating rates between 1 and 40 °C min‐1. The linear detector 
(type PANalytical PIXcel) was positioned at the diffraction angle of an expected reflection and operated 
in  static mode.  In  this way, a 2θ  segment of 3.346° was measured  simultaneously without  scanning 
movement, thus ensuring the shortest pattern collection time attainable by the  instrumentation. The 
benefit of  tracing changes of  the crystalline state at very high speed within a small 2θ  interval went 
along with repeated runs of equivalent samples to investigate the temporal evolution of other reflec‐
tions. After the  final temperature of the ramp was reached,  it was kept constant  for a dwell time of 
around 30 min to observe whether the specimen underwent any more changes under the subsequent 
isothermal  treatment. All  experiments were  carried  out  in  ambient  atmosphere  to  render  them  as 
comparable as possible to the ex situ experiments that involved quasi‐isothermal firing of the films on 
a pre‐heated hotplate. The collected data were evaluated as described in Section 4.3.2. 
 
 
 
Fig.  4.5:  Schematic  drawing  of  the  reaction  chamber,  model  Anton  Paar  XRK  900;  for  more  details  see  manual 
(download via www.anton‐paar.com, source of this representation). 
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4.3 Determination of kinetic data 
4.3.1 Kissinger approach 
The Kissinger evaluation interprets DTA results in terms of the kinetic parameters of the detected reac‐
tions. The method was  introduced by H. E. Kissinger  in 1956 and further generalised  in 1957 [50, 51]. 
The model originates from the first‐order law of isothermal reaction kinetics 
∂⎛ ⎞ = −⎜ ⎟∂⎝ ⎠ (1 ),TT
x
k x
t
 (4.2) 
where x is the fraction of already converted material, t the elapsed time, T the absolute temperature, 
and kT the temperature‐dependent rate constant, which itself follows the Arrhenius equation 
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k k
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Here, k0  is the pre‐exponential (or frequency) factor, Ea the activation energy and R the universal gas 
constant. Calculating  the  total differential of dx/dt  for  variable  temperature  and  replacing  the  term 
dT/dt by the linear heating rate φ results in 
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Tm denotes the temperature at which the DTA curve gives a peak maximum for the  investigated con‐
version. Linear regression of the obtained DTA peak data does not only yield the quotient ‐Ea/R from 
the slope but also the pre‐exponential factor k0 from the ordinate intercept pursuant to 
φ
→
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 The experimental procedure involves several DTA runs of the same sample at different heating rates φ. 
Ea and k0 are then determined in the Kissinger diagram which is obtained by plotting the data according 
to Eq. (4.4). Typical changes of the DTA peak position with varying φ and the corresponding Kissinger 
plot are depicted in Fig. 4.6. 
Though the Kissinger model was derived by the first‐order kinetic law its validity was extended to n‐th 
order reactions in Kissinger’s second paper [51]. Due to its general formulation it is applicable not only 
to combustion processes in whose context it was postulated, but also to all other reactions that yield 
evaluable DTA  signals.  The  consistence of  the  calculated  values with  reality, however,  is  somewhat 
limited by the simplifying assumption that Ea is constant over the whole course of reaction. Moreover, 
controversial opinions as to the applicability of the Arrhenius model to solid state reactions in general 
have been discussed [52]. In order to acquire more exact kinetic data, refined computational methods 
and simulations are employed nowadays that the necessary processing power is available on standard 
computers. The choice which of the numerous kinetic models to apply must be made based on knowl‐
edge about the reacting agents and the products. If this information is unclear, it is debatable if special 
complex  calculation  procedures  lead  to meaningful  results.  All  things  considered,  the  Kissinger  ap‐
proach was regarded as a means to provide a basic comparison of the decomposition and crystallisa‐
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tion kinetics within the different studied routes without claiming absolute validity of the obtained re‐
sults. The method of deducing the order of reaction by the DTA peak shape geometry presented in the 
1957 paper by Kissinger [51] was presumed largely inapplicable for the recorded data in this work ow‐
ing to considerable peak overlap. 
 
Fig. 4.6: Development of the Kissinger plot from DTA data: in this example, the results obtained at four different heating 
rates (1 , 3 , 7 , 10 °C min‐1)  are plotted demonstrating the shift of the DTA peaks; the Kissinger fit yields an activation 
energy of approx. 50 kJ mol‐1 with a correlation coefficient of 99.5 %. 
4.3.2 Johnson‐Mehl‐Avrami‐Kolmogorov (JMAK) approach 
The JMAK model describes the kinetics of isothermal phase transformation occurring by nucleation and 
growth.  It was developed  independently by A. N. Kolmogorov  in the  former Soviet Union  in 1937 via 
theory of probabilities [53], and by M. Avrami  in the US  in 1939 – 1941 as a solution of fundamental 
kinetic expressions by set theory [54‐56]. Because of their contributions prior and subsequent to the 
publication of the first Avrami paper, W. A. Johnson’s and R. F. Mehl’s names are frequently added to 
the  name  of  the model  [57]. Originally,  the model was  proposed  to  answer metallurgic  problems, 
e. g. kinetics of recrystallisation on supercooling. However, its general formulation renders it applicable 
to any process in which a new crystalline phase evolves from a non‐equilibrium metastable state pro‐
vided that the following postulates are met: 
• The phase transition takes place by nucleation and growth. Nucleation centres (germs) are in‐
homogeneities that are covered by particles or a film of the new phase. 
• All germs already exist in the original phase at a constant, temperature‐dependent density and 
random distribution throughout the observed volume. 
• Isothermal conditions prevail during the phase transition. 
• Germs are consumed in two different ways, either by developing into active growth nuclei, or 
by being swallowed by other grains. 
• The critical size of a germ (subcritical nucleus) to become an active supercritical nucleus is zero. 
• Growth of the nuclei is linear. 
• The new phase is fine‐grained. 
During the course of grain growth, impingement of the individual nuclei is inevitable. It is apparent that 
this event effectively reduces the number of grains that continue to grow as one. Due to the probabilis‐
tic treatment of the phase transition in the JMAK model, the volume where two or more nuclei overlap 
is of utter  importance. This volume needs  to be  included  in  the mathematical approach  in order  to 
maintain the randomness of the process. The volume of all grains with no regard to impingement and 
possible overgrowth is summed up (per unit volume) to the so‐called extended volume Ve. Germs that 
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are  located  in the extended volume are referred to as phantom germs. Though already within trans‐
formed phase, phantom germs statistically still have unchanged probability to convert to active nuclei. 
On the basis of these considerations, the actual unit volume V of transformed phase can be expressed 
as  
( )= − − e( ) 1 exp ( ) .V t V t  (4.6) 
Since Ve is experimentally not quantifiable, it is replaced by a time‐dependent term of the form 
( )= − −( ) 1 exp ,nTV t K t  (4.7) 
where KT and n are fitting parameters [55, 57]. KT shows the Arrhenius‐type temperature dependence 
as indicated in Eq. (4.3). (Note that kT in the reaction kinetics law of Eq. (4.2) is not identical with KT of 
the Avrami equation.) n  is the so‐called Avrami exponent which gives  information about  the mecha‐
nism of the phase transition. By splitting n according to  
= + ,n a bp  (4.8) 
the individual contributions from nucleation a and growth bp are distinguishable as listed in Table 4.1 
[58]. Kempen and co‐workers [59] derived an equation in which the proportion of continuous nuclea‐
tion and site saturation, which are both  implied  in the JMAK model,  is expressed  in a single variable. 
This ratio might be changed by drastically altering the process temperature unless experimental limita‐
tions prohibit such an approach. The resulting variations of n possibly yield a deeper understanding of 
the fundamental nucleation mechanism of a particular phase transition. A similar approach that differ‐
entiates  between  the  individual  contributions  of  nucleation  and  surface‐controlled  growth was  dis‐
cussed by Merkle and Bertagnolli [60] in the frame of investigating the crystallisation behaviour of PZT 
bulk  ceramics.  Eventually,  however,  they  calculated  “apparent”  activation  energies  and  pre‐
exponential  factors  as weighted  quantities  for  nuclei  formation  and  growth  and  assessed  them  by 
theoretical treatment of the processes at atomic scale.  
In principle,  the overall Avrami exponent n  is usually determined by  linearization of Eq.  (4.7)  in  the 
form 
[ ]{ }− − = + ⋅ln ln 1 ( ) ln ln ,TV t K n t  (4.9) 
and  determining  the  slope  of  the  corresponding  graph.  Therein, V(t)  is  substituted  by  any  volume‐
correlated  analysis  signal X(t) of  the new phase,  for  instance  spectroscopic  response, peak  areas  in 
thermal  analysis  techniques or  x‐ray diffraction. Knowledge of  the  absolute  signal  for entirely  com‐
pleted phase transition  is essential  in order to dimension unity and to quantify  its fractions X(t) con‐
verted at any reading point at time t. The activation energy Ea and the pre‐exponential factor K0 may be 
derived from data sets of experiments carried out at different temperatures. A brief recapitulation of 
the JMAK theory is found in Ref. [62]. 
 
Table 4.1: Contributions to the Avrami exponent n according to Eq. (4.8) [58]; for more details see [61]. 
Contribution  Parameter  Value Significance
Nucleation rate  a  0                 
1 
site saturation, constant active nuclei density 
continuous nucleation 
Dimensionality of 
growth 
b  1             
2             
3 
one‐dimensional, linear                                     
two‐dimensional, planar                                 
three‐dimensional 
Growth mechanism  p  ½            
1 
parabolic, volume diffusion controlled           
interface controlled 
4.3 Determination of kinetic data       
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Certainly, the aforementioned postulates  in part represent mere approximations of the phase transi‐
tion process on atomic scale. The claimed fine‐grained nature of the new phase  is mandatory to pre‐
sume minimal overgrowth of the grains. Thus, the extended volume Ve and  the transformed volume 
1 – V(t) can be approximately equalised.  In fact, this mathematical manipulation  is a key transforma‐
tion to derive Eq. (4.6) but evidently, it strictly holds only for the early stages of any phase transition. 
Deviations due to non‐random germ distribution and non‐linear growth, which are likely to be violated 
in thin films, were evaluated by Cumbrera et al. [58]. Avrami stated in his second paper [55] that even 
in  the  case  the nucleation process  lacks  randomness a  local  random distribution of nucleation  sites 
satisfies his assumptions. Anyway, variations between reality and the model may cause non‐linearities 
in  the  JMAK plot according  to Eq.  (4.9)  indicating a  change of n during  the  course of crystallisation. 
Careful interpretation whether varying values of n have an actual physical base or merely demonstrate 
an  inadequacy of the JMAK model must be seen to. Despite basic deficiencies  in the development of 
Eq. (4.6) emphasised e. g.  in Refs.  [59] and  [63],  the  JMAK method  is still considered an appropriate 
and handy tool to describe phase transformations as variances  from exact, yet elaborate models are 
small [58, 59] .  
Isothermal experiments are not viable  for all kinds of samples. For  instance, the heating ramp might 
already cause considerable progress of the phase transition before the set temperature is reached. For 
the  investigation of such kinetically  fast reactions, non‐isothermal heat‐treatment presents a  favour‐
able alternative. The JMAK model has been modified for this purpose by different approaches. Krüger 
[62] derived an equation by segmenting a constant heating ramp  into  infinitesimally small  isothermal 
steps and their subsequent summation. Kempen et al. [59] proposed an analytical solution of a gener‐
alised formulation of the JMAK model by reverting to numerical approximation of their derived  inte‐
gral. In both studies, an expression as follows is obtained:  
φ
⎧ ⎫⎡ ⎤⎪ ⎪⎛ ⎞= − − ⋅ −⎨ ⎬⎜ ⎟⎢ ⎥⎝ ⎠⎣ ⎦⎪ ⎪⎩ ⎭
2
0 a
a
( ) 1 exp exp
n
K RT E
X t
E RT
(4.10)
Like in Eq. (4.4), φ represents the linear heating rate. This equation is not solvable in analytic ways due 
to the presence of Ea in each of the two convoluted exponential functions. Separate determination of 
Ea by Kissinger analysis as proposed in Ref. [64] is recommendable only in case that both sets of data 
were acquired under equivalent conditions. Considering today’s available standard computing power, 
fitting the measurement data by statistical methods appears to show more promise in terms of preci‐
sion.  
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4.4 Further methods 
In addition  to  the above‐illustrated  techniques,  the  following standard methods were applied  to  the 
prepared samples:  
• scanning electron microscopy (SEM) of film cross‐sections (Zeiss DSM 982 Gemini instrument); 
• surface profilometry to determine film thickness at an etched step‐like border (Veeco Dektak3 
apparatus); 
• dynamic  light scattering  (DLS)  for particle sizing of the dispersions  (Malvern Zetasizer Nano S 
unit);  
• polarisation  vs.  electric  field  measurements  (ferroelectric  hysteresis,  recorded  by  use  of        
aixACCT Systems TF Analyzer instrumentation); 
• capacitance  vs.  voltage measurements  (C‐V  curves,  detected  by means  of HP  precision  LCR 
bridges); 
• leakage current measurements (I‐V curves, recorded using Keithley electrometer models). 
In  collaboration with  the  Laboratory of  Inorganic and Physical Chemistry,  Institute  for Materials Re‐
search  at  Hasselt  University  in  Diepenbeek,  Belgium,  the  precursor  solutions were  investigated  by 
thermogravimetric analysis coupled with Fourier transform  infrared spectroscopy  (TGA‐FTIR) or mass 
spectrometry  (TGA‐MS). For more  information about  these hyphenated  thermal analysis  techniques, 
see for  instance Ref. [65]. Combined gas chromatography and mass spectrometry analyses were car‐
ried out at the Institute or Organic Chemistry (IOC) at RWTH Aachen University. 
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5 Ferroelectric lead titanate films from molecular precursor 
solutions 
This chapter comprises the preparation details and the characterisation results  for thin  films synthe‐
sised from the precursor solution routes PTO‐MP1 and PTO‐MP2. This includes thermal decomposition 
data of the precursors, the respective impact on the deposited coatings, and the consequent strategy 
to optimise  their  ferroelectric performance.  Since no  standard  route  for PbTiO3  films with excellent 
ferroelectric characteristics was known from literature (cf. Section 3.2.2), thorough investigation on the 
impact of chemical modifications (type of alkoxide, hydrolysis, lead excess) was carried out. 
5.1 Sample preparation 
5.1.1 Precursor solutions 
As  indicated  in  Table 3.1,  routes PTO‐MP1  and PTO‐MP2 were  synthesised using different  titanium 
alkoxides which were  isopropoxide, n‐propoxide, and n‐butoxide. The course of reaction was roughly 
identical  for all  three educts. Concerning MP1‐type precursor solutions,  the  isopropoxide compound 
was found to act differently in some degree during chemical preparation as compared to n‐propoxide. 
The  disparities  showed  in  that  lead  acetate  dissolved  more  rapidly  in  the  batches  containing  n‐
propoxide and n‐butoxide. The chemical substantiation for this observation will be discussed in Section 
7.1. 
5.1.2 Thin film deposition 
The foundation for preparing continuous PbTiO3 layers with advanced electrical properties was laid in 
the manipulations on the level of the individual coatings. Each deposited wet coating was heat‐treated 
by one or more steps  including annealing at elevated temperatures before spinning on another coat‐
ing. This procedure was found to be the only way to avoid significant crack formation  in the films.  In 
comparison, homogeneous PZT thin films are typically obtained by firing a stack of a few dried or pyro‐
lysed coatings, exhibiting a  final  thickness of considerably more  than 100 nm.  In  the case of  the de‐
5.2 Thermal decomposition       
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scribed lead titanate routes, an individual deposited layer, in addition to being annealed under crystal‐
lisation conditions, ought to be restricted to a thickness maximum of 25 to 30 nm. In this regime, the 
internal stress and strain effects  induced during phase change were obviously sufficiently small to be 
tolerated by the film microstructure without  initiating cracks. The thickness was accordingly adjusted 
by diluting the precursor solutions. PTO‐MP1 type solutions based on the solvent n‐butanol were de‐
posited in a concentration of 0.2 mol L‐1 whereas coating solutions of route PTO‐MP2 were diluted by 
2‐butoxyethanol to a molarity of 0.33. The varying concentrations which nevertheless led to equal film 
thicknesses are a result of the different viscosities, vapour pressures, and wettabilities of the two sol‐
vents.  
The wet coatings were pyrolysed at 350 °C for 30 s when an RTA process was applied for crystallisation. 
In case of diffusion  furnace annealing, no drying step was necessary due to the  lower heating ramp. 
However, since the furnace was frequently loaded with a batch of samples to be fired simultaneously, 
the films were dried at 200 °C for 30 s  in order to minimise the influence of the queue time until the 
last coating of a series was deposited. The crystallisation  temperature was set  to 650  °C  in both de‐
vices.  In the RTA, a rather short dwell time of 3 min was chosen.  In contrast, 10 min were set  in the 
diffusion furnace process which actually added up to an effective annealing duration of around 15 min 
taking  into account the  low‐speed  insertion and extraction of the sample holder to and from  its final 
position at about 1 m  inside  the  furnace  tube. A  total of  four  coatings were deposited  for  standard 
samples of approx. 120 nm thickness. 
5.2 Thermal decomposition 
TGA‐DTA measurements were performed on  the  evaporated precursor  solutions mentioned  in  Sec‐
tion 4.1, in the following referred to as precursor gels. In fact, the analyses revealed significant differ‐
ences  in  the combustion and crystallisation behaviour between  the  routes PTO‐MP1 and –MP2. The 
results obtained at a heating  rate of 5 °C s‐1 are depicted  in  Fig. 5.1. Both precursor gels  comprised 
titanium n‐butoxide as  initial  reactant.  (For  further  investigation on  the  influence of  the educts  see 
Section 7.4). By correlation of the DTA signals with the mass changes, the DTA peaks could be classified 
into decomposition and crystallisation peaks as indicated in the plot. Characteristic for the route MP2 
gel was a rather simple decomposition behaviour. Between 220 °C and 340 °C, the primary combustion 
of  the organic content was observed which caused  the major mass  loss of around 40%. The second 
clear DTA peak at ~470 °C was assigned to crystallisation of the gel since  it was not accompanied by 
any mass  change.  The  data  curves  for  route MP1,  in  contrast,  showed  considerably more  features 
which  led to concluding a three‐step decomposition with DTA maxima at approx. 190 °C, 300 °C, and 
460‐470 °C. Crystallisation occurred above 500 °C, and the total mass change added up to ‐40% like in 
the other gel. The most noteworthy characteristic in the DTA signal of route MP1 was the partial merg‐
ing of the peaks that  indicate the  final combustion step and the crystallisation. This  finding suggests 
that the two conversion processes took place simultaneously to some extent. Obviously, the evapora‐
tion of gaseous combustion products in general interferes with the arrangement of the ions to a long‐
range ordered lattice. Consequently, a certain impact on the morphology of the bulk material and es‐
pecially the deposited thin films was determined as is demonstrated in Section 5.3. In Section 9.1, the 
physico‐chemical  causes  for  the  differences  in  decomposition  behaviour  of  the  two  routes will  be 
looked  into. As  for  the practical aspects of  thin  film preparation  from  the molecular precursor solu‐
tions, a minimum crystallisation temperature of 550 °C for route MP1 and 500 °C for route MP2 were 
derived from the conducted TGA‐DTA experiments. 
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Fig. 5.1: TGA‐DTA  results  for molecular precursor gels of  routes PTO‐MP1 and MP2 heated at 5  °C min‐1; D  indicates 
decomposition processes, C crystallisation events. 
5.3 Thin film morphology 
When the preparation conditions defined in Section 5.1.2 were strictly adhered to, the deposition pro‐
cedure yielded macroscopically smooth and homogeneous films. Yet, the unlike performances of the 
precursor solutions under thermal treatment described  in the previous section exerted a major  influ‐
ence on the microstructure of the layers, depending on which annealing device was used. Route MP2, 
in whose gel the combustion and crystallisation processes were separated by a temperature interval of 
about 130 °C, proved insensitive to the heating ramp during annealing. All layers were found to exhibit 
columnar structure with grain sizes partly larger than the film thickness. Corresponding scanning elec‐
tron micrographs are displayed  in  Fig. 5.2.The equivalent  results of  the  SEM  investigation  for  route 
MP1 are depicted in Fig. 5.3, revealing an entirely different impression. The slower heating rate of the 
diffusion  furnace  (10 °C s‐1 averaged)  facilitated  the  formation of columnar  layers similar  to  those of 
route MP2, whereas  the  ramp approximately  ten  times as high  in  the RTA unit produced  films with 
comparatively  granular morphology. Apparently,  remains of  the organics  that  still decomposed  and 
volatilised at the same time as the crystal  lattice started to develop acted as barriers which hindered 
the evolution of  large grains.  It was not possible to transform the rather  fine‐grained microstructure 
into an equivalent columnar morphology of the films fired in the diffusion furnace by applying supple‐
mentary longer heating periods. Hence, the observed effect was prevalently attributed to the heating 
rate and not to the total dwell time, which was in fact about five times as long in the diffusion furnace 
anneal than in the RTA processing.  
 
a)  b)
 
Fig. 5.2: Cross‐sectional scanning electron micrographs of samples prepared  from precursor solution MP2 at different 
heating rates: a) 10 °C s‐1, b) 100 °C s‐1. 
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a)  b)
 
Fig. 5.3: SEM images of sample cross sections of films prepared from route MP1 type precursor solutions heated at rates 
a) 10 °C s‐1, and b) 100 °C s‐1. 
5.4 Crystallographic properties 
5.4.1 Results from 1‐D x‐ray diffraction 
Irrespective of the chemical composition of the precursor solutions and the applied thermal treatment, 
all deposited films were found to be polycrystalline and of tetragonal phase P4mm (cf. Ref. [66]). Al‐
though  the  films showed different orientation distributions, none of  the  recorded  intensity  ratios of 
the corresponding x‐ray  reflections did comply with  the  reference data of  randomly‐oriented PbTiO3 
powder. What is more, the titanium reactant played an important role in the actual orientation selec‐
tion. The layers deposited from titanium n‐propoxide and n‐butoxide based precursor solutions devel‐
oped more or less equal fractions of (001)/(100), (101)/(110), and (111) planes oriented parallel to the 
surface. Notably, in the case of the n‐butoxide type titanium educt the 111 reflection was stronger for 
rapidly‐heated films while being unapparent after annealing in the diffusion furnace. Films synthesised 
from  precursor  solutions  containing  titanium  isopropoxide  generally  demonstrated  a  predominant 
[001]/[100] orientation, though the presence of [101]/[110] oriented planes in small amounts was vir‐
tually always confirmed in the corresponding diffractograms as well. Anyhow, XRD patterns showing an 
almost pure [111] orientation of the films were also recorded, namely when samples that had demon‐
strated either of the mixed orientations  in afore‐measured diffraction patterns were rotated  in‐plane 
by 90°. Corresponding diffractograms  for  the different cases are  illustrated  in Fig. 5.4. These  results 
represent a striking dissimilarity to PZT thin films deposited by analogous techniques. In PZT, the pre‐
ferred  [111] orientation of  the underlying platinum  layer  is usually  transferred  in a quasi heteroepi‐
taxial process to the perovskite layer so that highly textured [111] PZT films are formed [45]. The origin 
of this discrepancy will be discussed in Section 8.2. Implications of the described variations in crystallo‐
graphic orientation of the films on the electrical characteristics are described in Section 5.5. The coin‐
cidentally discovered  in‐plane variations of orientation gave  cause  for  further  investigation  into  this 
matter by 2‐D imaging plate XRD the results of which are presented in the following section.   
5.4.2 Results from 2‐D x‐ray diffraction 
The imaging plate measurements best suited for this evaluation were those recorded at small incident 
angles. This alignment basically corresponds to grazing incidence conditions and, hence, gave the high‐
est  signal  to noise  ratio  for  the  top  layer  reflections. A  typical  result  is  shown  in  Fig. 5.5.  The dot‐
shaped reflections of the silicon substrate are the strongest and the most defined although they show 
a significant broadening due  to  thermal excitation. All other  reflections  rather exhibited an elongate 
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Fig. 5.4: Representative XRD patterns showing different orientations as observed  from samples a) prepared  from pre‐
cursor solutions containing titanium n‐propoxide or n‐butoxide revealing a polycrystalline character, b) prepared from 
precursor solutions containing  titanium  isopropoxide which yielded a preferred  [001]/[100] orientation, and c) with a 
strong in‐plane texture in approx. 90° rotation to the position in which either of the diffraction patterns of type a) or b) 
was detected. 
shape along  the respective conic section. The most  intense  thereof were the signals of the platinum 
(111) planes. Actually,  the PbTiO3  (001)/(100) planes were  found  to be oriented mainly  in  the  same 
direction  as  the  underlying  platinum  (111)  planes.  In  contrast, weaker  PbTiO3  101/110  reflections 
showed only  in a segment rotated by about 30° around the centre of the pattern with respect to the 
aforementioned platinum and  lead  titanate  reflections.  Signals of  the PbTiO3  (111) planes were not 
identified  in  the measurements, most probably because  the contrast of  the  recording was not suffi‐
ciently high to resolve the smaller top  layer reflection  in the  immediate vicinity of the broad Pt sub‐
strate signal. It is striking that the in‐plane orientation of the platinum layer affected the development 
of  a  similar orientation of planes whose  lattice parameters differed  largely.  This  finding  is  reported 
here as a phenomenon of great peculiarity that has not been described in literature on similar systems 
before. Yet,  its origin has to be sought for  in more extensive analyses which, however, went beyond 
the scope of this study.  
The results presented in this section were obtained from PbTiO3 films derived by route MP1 based on 
titanium  isopropoxide.  To  what  extent  they  are  representative  for  the  other  molecular  precursor 
routes is to be studied in further investigations. As for the nanoparticle dispersion approach described 
in detail in Chapter 6, a regular in‐plane distribution of the crystallites was observed which is in accor‐
dance with  the  crystalline  character of  the micelle  cores  already  in  the  synthesised precursors  (see 
Section 6.2). 
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Fig. 5.5: Imaging plate recording of a lead titanate thin film with in‐plane preferred orientation derived by an MP1‐type 
precursor solution; the zoom illustrates the relevant features and assigns Miller indices to the observed reflections. 
5.5 Electrical characterization 
5.5.1 Polarisation vs. electric field 
As indicated in the previous sections, the ferroelectric properties were directly related to the morphol‐
ogy and the crystallographic orientation of the samples. The most important processing parameter was 
indeed  the  layer  thickness of  the  individual coatings which determined whether  the  films were con‐
tinuous or cracked. As for the homogeneous films of route MP1, columnar or granular microstructure 
developed depending on the heating rate. Considering the test structures of planar capacitors used to 
characterise the ferroelectric thin films,  it  is evident that the relatively fine‐grained material  included 
significantly more pores and grain boundaries in the direction of the applied field than the columnar‐
like grown material. The occurrence of a greater amount of crystal imperfections was supposed to be 
the origin of the inferior ferroelectric properties of the granular layers that can be seen in Fig. 5.6. By 
contrast,  the  columnar  films were  characterised by high  remanent polarisation of up  to 55 µC cm‐2. 
Furthermore,  the pointed  tails of  the curves  indicate  low  leakage current  that was quantified as de‐
scribed in the following section.  
Higher  remanent  polarisations  have  been  found  only  for  epitaxial  films,  reported  e. g.  in  Ref.  [67]. 
Compared  to  literature  results on CSD derived  lead  titanate  coatings,  the  samples of  this  study ex‐
ceeded the reported polarisation values by far [31, 32, 42, 68‐70]. At the same time, their leakage was 
substantially lower so that it did not dominate over the polarisation switching current. As opposed to 
the cited reference measurements, the shape of the hysteresis  loops was observed to be rather rec‐
tangular, owing to the high Pr as well as Ec values. This kind of polarisation vs. electric field characteris‐
tic  is  expected  for  a material  that  exhibits  large  tetragonal  distortion  and  a  high  phase  transition 
temperature.   
Among the columnar films, differences in the actual value of the remanent polarisation occurred that 
were assigned to the chemical composition of the precursor solution and the consequent variations in 
crystallite orientation. Those  layers which  showed  the highest proportions of 001/100  reflections  in  
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Fig. 5.6: Ferroelectric hysteresis loops measured at 100 Hz and room temperature from a) a granular film produced from 
route MP1 by a steep heating rate, and two columnar films deposited from precursor solutions comprising b) titanium 
n‐butoxide, and c) titanium isopropoxide. 
their XRD patterns yielded the highest Pr values of all samples.  In comparison, the more pronounced 
[101]/[110] orientation reduced the remanent polarisation by at least 20%. When figuring the direction 
of the dipole moment  in the tetragonal unit cell,  it becomes clear that poling the perovskite material 
along the c‐axis (or <001> direction) gives the maximum value of polarisation Pmax the theoretical limit 
of which has been denoted to be 81 µC cm‐2  (see Ref.  [8]). The geometric relation between the con‐
templated lattice planes, i. e. a tilt of a little less than 45° between 001 and 110, make only a fraction of 
Pmax contribute to the polarisation value detected from an as‐oriented sample. In Fig. 5.6, the described 
effect on the measured hysteresis loops is illustrated by linking the crystallographic orientation to the 
titanium precursors as explained in the previous section. 
Clearly visible in all hysteresis data plots was a more or less distinct imprint effect in the form of a shift 
on the electric field axis. The exact origin of this failure mechanism is still an issue of investigation. In a 
very recent publication, Böttger et al.  [71] ascribed  imprint  in  ferroelectric  thin  films  to  interface ef‐
fects and defect dipoles present  in non‐ferroelectric  layers and  inclusions.  In bulk materials, defects 
that are either parasitic or introduced on purpose as dopants may cause pinched hysteresis loops in so‐
called hard  ferroelectrics  [72].  In order to eliminate this  failure,  these hard  ferroelectrics need to be 
poled under particular conditions  including high temperature to declamp domain walls [73]. The  lead 
titanate films presented  in this study showed  improved hysteresis  loops after a few bipolar switching 
cycles  (not considering  the  initial polarisation curve). This behaviour  is consistent with the described 
observations for a hard ferroelectric material under the assumption that in thin films, conditioning and 
poling is likely to be achieved at rather moderate electric fields and temperatures as opposed to bulk 
materials.  
Furthermore,  the  remanent polarisation of  the prepared  films decreased with  increasing number of 
bipolar switching cycles, an effect known as fatigue. Though the exact origin for this failure mechanism 
has not been  identified to present either,  it  is basically attributed to defect traps or domain wall pin‐
ning by oxygen vacancies  [74, 75]. These effects are minimised when,  instead of metals, oxidic elec‐
trodes such as iridium oxide (IrO2) or strontium ruthenate (SrRuO3) are implemented. 
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5.5.2 Dielectric properties 
This  section deals with  the determination of  capacitance  vs.  voltage  (C‐V)  and  leakage  current  (I‐V) 
characteristics of the films. The capacitance values C allow for the calculation of the dielectric constant 
εr of the deposited lead titanate films according to 
ε ε= 0 r ,AC
d
 (5.1)
where ε0 represents the vacuum permittivity, A the capacitor (electrode) area and d the film thickness. 
When the applied voltage V is transformed to the electric field E by 
= ,VE
d
 (5.2)
the C‐V data can be converted into plots of εr over E which only contain material related parameters. In 
this context, the existence of so‐called dead layers must be taken into account. Dead layers represent 
low  capacitance  regions  at metal  insulator  interfaces whose mechanism of  formation  is  yet unclear 
[76]. These interfacial layers reduce the actual thickness of the ferroelectric film as well as the overall 
measured capacitance  that  is  in  fact a series of  the  individual capacitance values. Therefore,  the as‐
derived material characteristics are precisely to be considered as macroscopic constants in part related 
to the capacitor structure. Since the latter was the same in all experiments in terms of material combi‐
nations and electrode areas, the comparability of the results was given due to presumably negligible 
variations of the dead layer properties. 
Fig. 5.7 demonstrates the representative εr‐E curve of a metal insulator metal structure of a columnar 
PbTiO3  film  that belonged  to  the samples with  the highest  remanent polarization values synthesised 
from  titanium  isopropoxide  based  precursor  solutions  (cf.  previous  section).  In  contrast  to  a  non‐
hysteretic dielectric, the maximum of the permittivity  is not found at zero applied field.  Instead, two 
maxima  appear  at  about  ±  Ec.  Thus,  the  highest  capacitance  is  detected  when  the  polarisation  is 
switched. This process  is accompanied by  the occurrence of a switching current which causes a mo‐
mentary boost of the capacitance according to its general definition via charge Q and current I, respec‐
tively, 
= = .dQ I dtC
dV dV
 (5.3)
 From the displayed graph, a maximum εr of ~370 at approx. 100 kV cm‐1 are read off as characteristic 
values for the deposited lead titanate layers (bearing in mind the qualification concerning dead layers 
explained above). Due to the large span between the phase change temperature at about 490 °C and 
room  temperature  at which  the measurements were  carried out,  the dielectric  constant  is  actually 
quite low compared to those materials that are optimised with respect to their room temperature high 
permittivity,  such  as BST  (cf.  Section 2.2.1).  In  literature,  results of C‐V measurements on undoped 
PbTiO3 films have rarely been reported. While solely numerical data was given in Ref. [70], a C‐V plot 
was presented in Ref. [68] that resembles the diagram in Fig. 5.7 with regard to its progression, yet the 
values differ greatly. This deviation is in accordance with the unequal polarisation values. 
Another  important  feature of dielectric materials  is their  leakage current characteristic. Schroeder et 
al. recently re‐evaluated the discussed models on the origin of the observed leakage behaviour of di‐
electric thin  films  [77].  Interfacial as well as bulk mechanisms   are   generally under consideration  in‐
cluding  dead  layer  formation. When  determining  the  leakage  current,  the  time  dependence  of  the 
measured current must be  taken  into account. As presented  in detail  in Ref. [78],  three  regimes are 
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Fig. 5.7: a) Representative plot of permittivity vs. electric field for a lead titanate film calculated from the corresponding 
measured capacitance vs. voltage curve; b) leakage current density measured from a low defect capacitor comprising a 
lead titanate thin film. 
distinguishable: at first, relatively high polarisation currents occur, followed by the actual  leakage re‐
gime  (low  current),  before  degradation  of  the  sample  sets  in which  causes  the  current  to  increase 
again. Consequently,  the current vs.  time characteristic has  to be evaluated  for each sample  type  in 
order  to specify  the adequate period of voltage application. For  the samples discussed  in  this study, 
this time span was found to be 10 to 20 s. The leakage current data obtained for the same sample that 
yielded the εr‐E plot of Fig. 5.7a is shown in Fig. 5.7b. The progression as well as the dimension of the 
current density is comparable to other dielectric thin film materials (cf. for instance Ref. [79]). A direct 
comparison to literature results on equivalent PbTiO3 samples is not possible due to the lack of corre‐
sponding data.  
 
 
 
a)  b) 
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6 Ferroelectric lead titanate films from nanoparticle 
dispersions 
In  the  following,  the  synthesis and characterisation of  lead  titanate  layers  from nanoparticle disper‐
sions is discussed in equivalent manner as in the previous chapter on the molecular precursor solution 
route. As mentioned in Section 3.3.1, mixtures of nanoparticular dispersions and molecular precursor 
solutions are denoted hybrid system. 
6.1 Sample preparation 
As the precursor dispersions exhibited rather low concentrations of 0.1 mol L‐1 or 0.2 mol L‐1, they were 
suitable for deposition unmodified. Their concentration and composition were found to be the major 
influencing parameters on the film thickness. Table 6.1 displays this dependency. The lack of linearity 
between concentration and coating thickness in the case of the pure nanoparticle dispersions might be 
connected  to  the variations  in  the deposited organic material, above all  the micelles. Evidently,  the 
combustion  required all  the more  time  the  larger  the present organics quantity was. Moreover,  the 
evaporation of higher amounts of gaseous decomposition products certainly increased the porosity of 
the layers. As a result, the thicker coatings deposited from the 0.2 molar dispersions consumed a larger 
fraction of the heating period for combustion  leaving  less time for densification of the comparatively 
more porous films. Anyway, all precursor dispersions were successfully  implemented to prepare con‐
tinuous and electrically dense lead titanate thin films. The thickness limitations did not apply as rigidly 
as for the pure molecular precursor solutions. Nevertheless, the individual coating thickness influenced 
the morphology and the electrical characteristics of the samples, as will be discussed below. 
Table 6.1: Influence of nanoparticle precursor composition on coating thickness. 
Concentration  Composition Coating thickness 
0.1 mol L‐1  pure ND  40 nm
0.2 mol L‐1  pure ND  120 nm
0.1 mol L‐1  60% ND + 40% MP 30 nm
0.2 mol L‐1  60% ND + 40% MP 60 nm
6.2 Particle size       
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6.2 Particle size 
The diameter of the prepared nanoparticles was  investigated  in two different ways: the as‐prepared 
dispersions were analysed by dynamic  light scattering (DLS), and the precipitate from the dispersions 
generated as described in the next section was measured by x‐ray diffraction (XRD) and the obtained 
data evaluated by the Scherrer method [80].  
Differences between the pure nanoparticle dispersions and the hybrid system were demonstrated by 
the performed DLS measurements. Before chemical stabilisation, the  intensity distribution measured 
from the dispersion showed its maximum at an average diameter of approx. 7 nm while the admixture 
of the molecular precursor solution reduced this value to ~ 4 nm. Since both curves displayed a single 
maximum each as can be seen  in Fig. 6.1, the analysed samples were considered monodisperse. Pre‐
sumably, the addition of the metallo‐organic molecular solution disassociated formed particle agglom‐
erates to a certain extent, thus decreasing the detected average diameter.  
A typical diffraction pattern to estimate the crystallite size of the nanodispersions precipitate is shown 
in Fig. 6.2. Very broad reflections were observed which  indicated a certain degree of crystallinity and 
very small crystallites. The phase could be identified as PbTi0.8O2.6 [81] whose strongest reflection 101 is 
found  at  2θ = 29.3°.  This  position matched  exactly  the maximum  of  the most  intense  peak  of  the 
measured pattern. The composition reflects the 15% excess of lead included in the precursor solution 
that was still present since the heat involved in the precipitation of the nanoparticle powder by rotary 
evaporation did not allow  for  the volatilisation of PbO. Precise calculation of  the crystallite size was 
precluded because the presence of the 110 reflection at 2θ = 32.4° was uncertain due to its adjacency 
to the 101 reflection. The presence of secondary phases could not be excluded with certainty either. 
Consequently, it was not possible to identify whether the width of the observed reflection was attrib‐
uted to only one or more reflections. In any case, the Scherrer equation yielded a value for the crystal‐
lite size in the range of 1 to 2 nm, even if only half the full width at half maximum (FWHM) of the actual 
value read off the diffractogram was used in the calculation. Taking into account the core‐shell struc‐
ture of the micelles, it is evident that the XRD analysis results in smaller diameters than the DLS meas‐
urements  because  it  only  covers  the  crystalline  portion  of  the  particle,  i. e.  the  oxidic  compound 
without the surrounding organic material. Even if the whole core is assumed to be crystalline, its size is 
by  far exceeded by  that of  the whole particle, which  is actually detected by DLS. At  large,  the XRD 
evaluation confirms the DLS results in terms of the dimension of the micelle structures.  
 
 
Fig. 6.1: Dynamic  light scattering (DLS) scans of the precursors consisting of solely nanoparticle dispersion (ND) and a 
mixture of dispersion and molecular precursor solution (ND+MP), respectively. 
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Fig. 6.2: XRD pattern obtained from a sample of nanoparticular precipitate powder. 
6.3 Thermal decomposition behaviour 
Analogous to the previous chapter, DTA‐TGA measurements were carried out on the precursor system 
after reducing the amount of solvent. When the dispersions were treated in a rotary evaporator, pre‐
cipitation of fine white powder was observed. The process was continued until the powder was dry.  
The thermogravimetric and differential thermal analysis data obtained from such a powder sample  is 
shown  in Fig. 6.3, revealing a rather complex decomposition behaviour. Apart  from the endothermic 
evaporation of residual organic solvent below 150 °C, several peaks that were ascribed to exothermic 
combustion steps accompanied by mass  loss were observed.  In  fact, their recognisability varied with 
the applied heating rate as steeper temperature ramps in principle cause the individual DTA signals to 
move together and to form narrower peaks. Fig. 6.3 depicts the DTA‐TGA plot recorded at a heating 
rate of 5 °C min‐1.  The  correlation of  the  local negative  slopes of  the  TGA  signal  and  their  inflexion 
points with  the position  and  shape of  the DTA peaks  for  the  shown data  and  the other  conducted 
measurements led to the conclusion that two subsequent exothermic combustion reactions took place 
at around 300 °C, and two more decomposing processes occurred at around 450 °C. The second pair 
added up to only a minor DTA signal which, in spite of changing the profile of the following crystallisa‐
tion peak at ~ 500 °C, was not  likely to alter the maximum position of the  latter. Therefore, fitting by 
the Kissinger method presumably yielded an accurate value for the activation energy of the crystallisa‐
tion process within the  limits discussed  in Section 4.3.1.  (The corresponding results are presented  in 
Section 9.1.) Nonetheless, certain similarities between the nanoparticular and the molecular precursor 
systems were noticeable with regard to the coinstantaneous burnout of the organic matrix and incipi‐
ent formation of the crystal lattice. The effect on the morphology of the derived thin films of both pre‐
cursors was equivalent, as will be illustrated in the following. 
 
 
 
Fig. 6.3: TGA‐DTA data measured from a sample of the nanoparticle dispersion precipitate; the processes are denoted D 
for decomposition and C for crystallisation, respectively. 
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6.4 Thin film morphology 
As was already observed for the layers deposited from molecular precursor solutions of type MP1, one 
processing parameter that strongly affected the microstructure of the deposited  layers was found to 
be the heating rate of the annealing step. Calcination in the diffusion furnace at around 10 °C s‐1 pro‐
duced films with a columnar structure, equivalent to the molecular precursor routes. The breadth of 
the  columns mostly  ranged  in dimensions  larger  than  the  film  thickness. Annealing  the  amorphous 
layers  in  the RTA  facility at a  temperature  ramp about  ten  times as high as  in  the diffusion  furnace 
promoted  the  formation  of  a  rather  granular  structure.  Evidently,  the  evaporation  of  combustion 
products generated in the same temperature regime that the crystallisation started in and, thus, inter‐
fered with  the  crystal growth  from  the nuclei  throughout  the  film. However,  this  impact which was 
even more pronounced in route PTO‐MP1 could be compensated, in contrast to the latter, by extend‐
ing the duration of the heat‐treatment to several minutes. By repeated deposition,  it was possible to 
fabricate morphologically and electrically dense films up to a few hundred nanometres when the sam‐
ples were crystallised after the spin‐on of each coating. Restrictions to the thickness of an  individual 
coating were not as tight as  in the case of the molecular precursors, where a  limit of approx. 30 nm 
was not to be exceeded in order to prevent crack evolution. As for the nanoparticle dispersions, single 
coatings  of  around  100 nm  proved  to  be  crack‐free  and morphologically  similar  to  those  layers  of 
equivalent thickness prepared by the multiple coating procedure. When the conditions to form colum‐
nar layers were kept, it was noticeable that several thin coatings (~25 nm each) coalesced to form con‐
tinuous grains  throughout  the whole  film whereas  the above‐mentioned  thicker  coatings developed 
their  columns  at  random positions  independent of  the underlying  grains. Consequently,  the  thicker 
films rather showed an overall granular microstructure as stacks of a few well‐distinguishable layers of 
columnar character each. The described effects are illustrated by the SEM images presented in Fig. 6.4. 
As will be discussed below, the  films exhibiting continuous columns  from bottom to top of the  layer 
showed the most favourable electrical characteristics. Accordingly, the processing parameters leading 
to this kind of morphological feature were preferentially applied. 
 
a)  b)
 
Fig. 6.4: Scanning electron micrographs of  lead titanate thin films obtained from nanoparticle precursors prepared by 
deposition of a) a single coating of approx. 100 nm, and b) a stack of four coatings of the same kind as a). 
6.5 Crystallographic properties 
The introduced nanodispersion precursor routes (pure nanoparticular as well as hybrid precursors with 
molecular  stabilisation)  generally  yielded  random  crystallographic  orientation  regardless  of  the  di‐
rected growth of the columns described above. In contrast to the molecular precursor solution routes, 
the  best  fit  to  powder  reference  data  was  obtained  with  Ref.   [82]  which  shows  slightly  smaller 
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tetragonal distortion  (about 1%  less  than Ref.  [66]). The observed  intensity  ratios of  the  reflections, 
however, altered from the powder patterns in a similar way to routes MP1 and MP2. Two kinds of de‐
viations were determined depending on the titanium alkoxide reactant in the precursor solution used 
for the nanoparticle preparation: on the one hand, titanium n‐propoxide as starting material promoted 
the disproportionate formation of [101]/[110] oriented planes; on the other hand, the films deposited 
from titanium  isopropoxide based precursors showed  larger fractions of [001]/[100] orientation than 
the  random distribution and entirely  lacked  the 111  reflection. Corresponding XRD patterns are dis‐
played in Fig. 6.5. Considering that a similar effect of orientation selection was found for the molecular 
precursor solution routes (see Section 5.4.1), it is noteworthy that this kind of impact was determined 
for the nanodispersion method as well, in which the formation of PbTiO3 particles actually took place 
inside the micelles prior to deposition on a substrate and thermal treatment. Although a stronger tex‐
ture selection was achieved  in the pure molecular precursor routes, this effect played no role  in the 
applied hybrid method. In fact, these results did not vary significantly from those of the pure nanopar‐
ticle‐deposited  samples. This  finding  suggests  that  the mechanisms of nucleation and growth of  the 
nanoparticles dominated those of the molecular solution, presumably owing to the partial crystallinity 
of the particles.  
 
 
Fig. 6.5: XRD patterns of two samples prepared from a) isopropoxide and b) n‐alkoxide (propoxide or butoxide) titanium 
precursors revealing the different proportions of [001]/[100] orientations in the prepared films. 
6.6 Electrical characterisation 
The polarisation vs. electric field measurements revealed excellent ferroelectric behaviour of the films 
prepared from the nanoparticle precursors. The results were actually comparable to the data acquired 
from the molecular precursor solution routes. In any case, the precondition for sharp hysteresis loops 
with high remanent polarisation values was a bottom‐to‐top columnar morphology.  In comparison, a 
granular microstructure that emerged either from steep annealing ramps or from multi‐deposition of 
thicker  coatings  involved  by  far  higher  leakage  currents  (less  pointed  tails)  and  lower  polarisation 
maxima. These findings are consistent with the observations for routes MP1 and MP2 of the molecular 
precursor solutions. Measured hysteresis loops for granular as well as columnar samples are presented 
in  Fig.  6.6.  Remarkably,  the  columnar  layers  that  were  prepared  from  a  single  coating  of  around 
125 nm did not provide  ferroelectric  features as good as equally  thick  films derived by  the multiple 
coating procedure. As the morphology of both kinds of samples as imaged by SEM did not show sub‐
stantial differences  (see Section 6.4),  it was estimated  that  residual  stress or  strain was possibly  re‐
sponsible for the varying electrical characteristics. The repetition not only of the coating step, but also 
6.6 Electrical characterisation       
56 
 
of  the  heat‐treatment  during  the  preparation  of  the  stacked  samples  increases  the  total  annealing 
time, at  least  in  the  lowermost coatings. Hence, a certain curing effect  in  the  films  is assumed. The 
extended  exposure of  the  comparatively  thin,  stacked  coatings  to elevated  temperatures most  cer‐
tainly released some of the residual stress/strain and, thus, provided for  lower mechanically  induced 
domain  pinning.  Furthermore,  the  amount  of  carbon‐based  impurities  in  the  films most  likely  de‐
creased the longer the firing procedure took, thus also contributing to the enhanced ferroelectric char‐
acteristics of the multi‐layer films in comparison to the single coatings. 
Apart  from  the  deposition  parameters,  the  choice  of  reactants  for  the  precursor  solution was  also 
found to  influence  the  ferroelectric properties of  the  films  in an analogical manner to  the molecular 
precursor solution routes (cf. Section 5.5.1). The highest remanent polarisation values in the range of 
50  to 60 µC cm‐2 were achieved when  the  titanium alkoxide  in  the  initial precursor solution was  the 
isopropoxide. By using the n‐propoxide instead, the remanent polarisation hardly exceeded 40 µC cm‐2. 
This observation  is directly connected  to  the different crystallographic  film orientations described  in 
the previous  section:  the  layers with preferred  [001]/[100] orientation gave  the highest polarisation 
values  in comparison to those with more pronounced [101]/[110] orientation. In some cases, the de‐
tected XRD patterns displayed only very weak reflections of the 001/100 and 101/110 groups, still the 
remanent polarisation reached considerable values of ~30µC cm‐2.  
 
 
 
Fig. 6.6: Polarisation vs. electric field characteristics for three  lead titanate thin films of different thicknesses prepared 
from nanoparticle precursors with a) granular structure, 4 x 125 nm coatings; b) columnar structure, 1 x 125 nm coat‐
ing; c) columnar structure, 4 x 30 nm coatings.  
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7 Precursor reactions 
In this chapter, the chemical reactions that took place during precursor solution synthesis and under 
thermal treatment are evaluated. For this purpose, the gaseous products that evolved upon vacuum 
evaporation as part of the preparation scheme as well as from the heated gel in TGA‐FTIR and TGA‐MS 
experiments were classified.  In order to  isolate  the most probable candidates, the obvious  reactions 
and  their products are  illustrated at  first. The  identification of  the distillate  constituents provided a 
general idea of the subsiding chemical processes, while the thermal analysis allowed for attribution of 
temperature and time regimes thereto. By means of TGA‐MS measurements, it was attempted to ver‐
ify  the  results obtained  from  the precursor gels  (prepared as  indicated  in Section 4.1)  for deposited 
films. Unfortunately,  even  the  thickest  layers  derived  from  undiluted  precursor  solutions  produced 
very weak MS signals due  to  the  least amount of material  remaining on  the substrate after spin‐on. 
Therefore, these experiments did not give any usable information except for the volatilisation of pre‐
cursor solvent and the evolution of carbon dioxide. 
7.1 Possible scenarios 
Before discussing the reactions that were induced during precursor solution preparation, the different 
molecular structures of the relevant titanium alkoxides are pointed out at this stage because they fun‐
damentally determine their chemical reactivity. Nuclear magnetic resonance (NMR) and x‐ray absorp‐
tion  fine  structure  (XAFS)  investigations  [83,  84]  demonstrated  that  the  branched  alkyl  chains  of 
titanium  isopropoxide  stereochemically  shield  the  central metal  atom  against nucleophilic  attack  so 
that the alkoxide is existent in monomeric form.  The titanium atom exhibits 4‐fold coordination to the 
oxygen  atoms  of  the  alkoxy  groups  that  surround  it  in  tetrahedral  arrangement.  In  contrast,  linear 
alkoxy chains provide for higher  interactivity among the molecules of the same type and cause some 
degree of oligomerisation. In the case of titanium n‐propoxide and n‐butoxide, the coordination num‐
ber of the titanium atom is increased to 5 by the formation of trimers. For details on the corresponding 
structures, see Ref. [84]. 
In the following sections, reaction mechanisms are only shortly mentioned in terms of classical organic 
chemistry concepts for brevity reasons. More detailed information on the chemistry of metal alkoxides 
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may be found in literature. In this regard, the reader is especially referred to the works of V. G. Kessler 
from  the  Department  of  Chemistry  at  the  Swedish  University  of  Agricultural  Science  (for  instance 
Ref. [85]) who  interpreted alkoxides as metal salts of alcohols and their reactivity according to Brøn‐
sted and Lewis acidity and basicity.  
7.1.1 Reactions among initial materials 
As soon as the educts (lead and titanium compounds as well as solvent) were brought together in the 
reaction flask, they started  interacting with each other. A macroscopic sign for  instant chemical reac‐
tions was the release of heat from the mixture. By testing the reactivity of the three possible combina‐
tions of educt pairs, the principal reaction partners of the exothermic transformation were  identified 
to be the titanium alkoxides and the alcoholic solvent. In Fig. 7.1, the respective exchange reaction  is 
depicted using the example of titanium isopropoxide plus n‐butanol. The resulting alkoxides that com‐
prise two different organic moieties are called heteroleptic. 
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Fig. 7.1: Schematic  illustration of the formation of a heteroleptic titanium alkoxide by reaction with an alcohol:  in this 
example, one alkoxy group of titanium isopropoxide is exchanged by a butoxy group. 
The  second  theoretically available process was  the  reaction between  the original  titanium alkoxides 
and  lead acetate to  the corresponding ester.  In practice, however, this transformation only occurred 
when  titanium alkoxides with unbranched organic moieties were used.  If  the alkoxy groups were of 
secondary kind, e. g. isopropoxide, the ester formation did not take place in measureable extent. These 
conclusions were drawn from experiments in which titanium alkoxides were refluxed with lead acetate 
under omission of additive solvent. Reaction mixtures of  lead acetate and titanium n‐propoxide or n‐
butoxide turned clear in less than an hour of refluxing time. As for titanium isopropoxide, the solid lead 
compound did not dissolve even after prolonged reaction time at preparation conditions equal to the 
standard  precursor  solution  synthesis.  Anyway,  for  reasons  of  completeness,  this  reaction  and  its 
products are listed in Table 7.1 for all three alkoxides used in this study along with the solvent‐induced 
transformation of  the  titanium  compound. The  reaction principle of a  titanium n‐alkoxide with  lead 
acetate  is demonstrated  in Fig. 7.2. Definite proof for the esterification was obtained by an olfactory 
test of the precursor solution prior to vacuum distillation. This reaction was associated with the forma‐
tion of heterometallic oxygen‐bridged Ti–O–Pb bonds and, thus, initialised the development of a met‐
allo‐organic network. 
Table 7.1: Overview of reactions among the raw materials; the exchange reaction marked by the asterisk (*) is practi‐
cally insignificant. 
type of reaction  reaction partner 
                             reacting titanium alkoxide 
isopropoxide n‐propoxide n‐butoxide 
alcohol exchange   solvent  isopropanol n‐propanol n‐butanol 
esterification  lead acetate   isopropyl acetate* n‐propyl acetate n‐butyl acetate
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Fig. 7.2: Reaction scheme of ester formation from a titanium alkoxide (here titanium n‐propoxide) and lead acetate. 
7.1.2 Reactions among educts and intermediates 
During the early stages of the reaction, the precursor solutions evidently contained heteroleptic tita‐
nium alkoxides as explained  in  the previous section. The  implemented dry  lead acetate, which  is  in‐
soluble in pure alcohol, was likely to react with such chemically altered alkoxides in a second step. The 
product of this reaction was again an ester, corresponding to the entries in Table 7.2 and analogous to 
the schematic  in Fig. 7.2. As for the choice of the  initial reactant titanium  isopropoxide, the reaction 
between the intermediate heteroleptic titanium alkoxide and lead acetate was the dominant pathway 
of precursor  solution  formation  according  to  the observations described  in  the previous paragraph. 
Clear solutions were obtained from a reaction mixture of titanium  isopropoxide,  lead acetate, and ei‐
ther 1‐butanol or 2‐butoxyethanol within  ≥ 90 min. The extended  reaction  time compared  to  the n‐
alkoxides  (≤ 60 min,  see also Section 5.1.1) was  considered an  indicator  for  the  suggested  two‐step 
process. 
Table 7.2: Potential products of the reactions between the intermediate heteroleptic titanium alkoxides and lead ace‐
tate (EGMBE stands for ethylene glycol monobutyl ether which is an alternative name for 2‐butoxyethanol). 
Route 
introduced titanium 
alkoxide group 
                             initial titanium alkoxide
isopropoxide n‐propoxide n‐butoxide 
MP1  n‐butoxide  n‐butyl acetate, 
isopropyl acetate 
n‐butyl acetate, n‐
propyl acetate 
n‐butyl acetate 
MP2  2‐butoxyethoxide EGMBE acetate, 
isopropyl acetate 
EGMBE acetate, n‐
propyl acetate 
EGMBE acetate, n‐
butyl acetate 
 
In the case of route MP1 using titanium n‐butoxide, it strikes that the modified alkoxide is equivalent 
to  the  initial alkoxide. Actually, syntheses based on  titanium n‐butoxide and n‐propoxide did not  re‐
quire the addition of solvent to induce the esterification whereas isopropoxide itself apparently did not 
react with lead acetate. Supposedly, this fact resulted from the higher reactivity of linear chain alkox‐
ides mentioned earlier. Also, it was assumed to cause the extended reaction time of isopropoxide im‐
plementing  routes  in  producing  transparent  solutions.  These  findings  suggested  that  partial 
substitution of the isopropoxide with n‐butoxide groups by reaction with the solvent was the precondi‐
tion for the esterification to take place at all. This precedent reaction step consumed additional time, 
thus explaining the noticed variations  in the precursor preparation routine. Although the presence of 
solvent was redundant in routes starting from n‐alkoxides, it was added anyway for all investigations in 
this  study  in  order  to  ensure  higher  comparability  to  the  isopropoxide  routes.  This  procedure was 
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Table 7.3: Possible ether products formed from initial and heteroleptic titanium alkoxides in routes PTO MP1 and MP2, 
respectively. 
Route 
                                           Initial titanium alkoxide
isopropoxide  n‐propoxide n‐butoxide 
MP1  diisopropyl ether, di‐n‐
butyl ether, 1‐(1‐
methylethoxy)‐butane 
di‐n‐propyl ether, di‐n‐
butyl ether, 1‐propoxy‐
butane 
di‐n‐butyl ether 
MP2  diisopropyl ether, 1,2‐
dibutoxyethane, 1‐butoxy‐
2‐(1‐methylethoxy)‐ethane 
di‐n‐propyl ether, 1,2‐
dibutoxyethane, 1‐butoxy‐
2‐propoxyethane 
n‐butyl ether, 1,2‐
dibutoxyethane 
 
deemed necessary since the structure of the developing network clearly depends on the amount and 
type of available surrounding molecules that may be chemically bound or sterically included in the 3‐D 
structure. 
Another theoretical possibility to form the network of metal‐oxide‐metal bonds arose from the reac‐
tion among two titanium alkoxides that yields an ether. The corresponding reaction scheme is depicted 
in Fig. 7.3. Depending on the actual alkoxy groups (original or modified) that might be eliminated from 
the alkoxides, the generated ether  is either symmetric or asymmetric. Table 7.3 displays all potential 
combinations. 
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Fig. 7.3: Sketch of ether formation from two heteroleptic titanium alkoxides (here monobutoxide triisopropoxide) yield‐
ing 1‐(1‐methylethoxy)‐butane (butyl isopropyl ether). 
In addition, the following reactions were taken into consideration for all routes alike: 
• formation of acetic acid by exchange of an acetyl group of  the Ti‐O‐Pb network or  free  lead 
acetate by an alcohol, and 
• bonding of two acetyl groups to acetic acid anhydride. 
In the presence of alcohols, however, acetic acid and  its anhydride are not  likely to  last for very  long 
but instead transform to esters.  
7.1.3 Reactions during hydrolysis 
The sequence of transformations described  in this section represents the classical sol‐gel mechanism. 
As described  in detail  in Section 3.1.2, the first step consists of the reaction between an alkoxide and 
water which results  in a partial metal hydroxide and released alcohol.  In the second step, two mole‐
cules of this partial hydroxide undergo a condensation reaction so that the two alkoxides link via a Ti‐
O‐Ti bridge under elimination of a water molecule (or an alcohol molecule). It is apparent that one out 
of  two water molecules bonded  to  the  alkoxide molecules  is  released  again  in  this process. Hence, 
small amounts of water already  suffice  to  induce condensation,  leading  to  the gradual  formation of 
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oligomers and, upon further degree of hydrolysis e. g. due to atmospheric humidity, to a 3‐D polymer 
network of a gel. For the purpose of stabilisation, an extremely low quantity of water may be added to 
the precursor solution along with a catalyst (nitric acid) so that the titanium alkoxide becomes cross‐
linked and  less  reactive. The  stoichiometric proportions are  chosen  in a way  that  the  “solution”  re‐
mains a sol. Once the water molecules are introduced into the precursor solution, the hydrolysis proc‐
ess cannot be discontinued until the whole quantity of water  is bound as hydroxide groups. Yet,  the 
reaction rate  is rather  low and  is supposed to slightly decrease with growing molecule size of the oli‐
gomers. Anyway,  stability of  the  sols  is  retained over a period of  several weeks  to months. The by‐
products of the (poly)condensation are alcohols that are either identical to the solvent or to those re‐
leased  in  the  initial  alcohol  exchange,  depending  on whether  an  original  or  a  substituted  alkoxide 
group  is hydrolysed. As this technique of stabilisation was only applied to precursor solutions of type 
MP2, the  list of possibly  forming alcohols consisted of 2‐butoxyethanol and either of  isopropanol, n‐
propanol, or 1‐butanol.  
 
a) 
 
 
 
 
b)
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Fig. 7.4: a) Illustration of the reaction between a titanium alkoxide (here titanium n‐propoxide) and water, correspond‐
ing to step 1 of the induced hydrolysis process (Eq. (3.1)); b) schematic representation of possible step 2a of the hydroly‐
sis (Eq. (3.2)) which consists of the condensation of two partially hydrolysed titanium alkoxides. 
7.1.4 Reactions during complexation 
The complexing agent used to stabilise precursor solutions of route MP1 was acetylacetone. Due to its 
keto‐enol  tautomerism  it  acts  like  an  alcohol  and,  in  the  reaction with metal  alkoxides,  substitutes 
some of  the alkoxy groups. Schubert  [21] recently gave a  thorough overview of  the modifications of 
titanium alkoxides by  introducing different types of complexing agents. Acetylacetone belongs to the 
group of bidentate  ligands, meaning  that  it possesses  two  active  centres  (the oxygen  atoms of  the 
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keto/enol groups) that coordinate to the central titanium atom of the alkoxide. The subsiding chemical 
mechanism involves the interaction of the lone pair electrons of oxygen with the electrophilic titanium 
atom of the metal alkoxide which can in fact be classified as a Lewis acid. As a result, the titanium atom 
may undergo coordination expansion, i. e. its coordination number exceeds its valence. The product of 
the  reaction between a bidentate  ligand and a metal  compound  is a  chelate with  typical  cyclic ele‐
ments  in which  coordination bonding  dominates.  These  chelates  exhibit  high  stability owing  to  the 
bond strength and the steric hindrance effect on other molecules so that they are less sensitive to wa‐
ter.  In this way, the gelation of as‐modified precursor solutions  is slowed down considerably. Like  in 
the hydrolysis, the reaction products of the chelation are alcohols. 
7.2 Literature results 
This section deals mainly with reports on the composition of precursor solutions and gels of  lead zir‐
conate titanate (PZT) since this material has been vastly investigated while, in comparison, studies on 
pure  lead  titanate are  rather  rare. Studies on  the chemical  reactions during precursor synthesis and 
gelation of PZT bulk material and  thin  films date back until  the mid‐1980s  [30, 86]. Drawing general 
conclusions  from the collective published work  is rather not viable because the basic routes and the 
constituting reactants vary substantially. Anyhow, the basic results are summarised in order to provide 
an overview of the outcome of the investigations.  
In Ref. [86],  isopropyl acetate and  isopropanol were detected by Raman spectroscopy  in the distilled 
by‐products of PZT precursor solution  reaction. Possible  reaction equations  for  the  formation of  iso‐
propyl acetate from titanium isopropoxide and lead acetate as well as the release of isopropanol from 
titanium  isopropoxide by exchange with 2‐methoxyethanol were explicitly  formulated. The observa‐
tions described  in Section 7.1.1 concerning  the negligible  reactivity of  lead acetate  towards  titanium 
isopropoxide ruled out this reaction from actually taking place. In fact, the heteroleptic titanium alkox‐
ide  formed by  the alcohol exchange  is assumed  to be  the  reacting agent so  that  the given equation 
ought to be considered only as a simplification. Nevertheless, the authors of Ref.  [86] confirmed the 
presence of the ester and the alcohol corresponding to the titanium alkoxy groups, which was also the 
case in Ref. [87]. 
Several groups performed detailed analysis of the gel network by extended x‐ray absorption fine struc‐
ture of heat‐treated samples. Sengupta et al. [88] confirmed Ti‐O‐Ti, Zr‐O‐Zr, and Pb‐O‐Pb linkages but 
no oxygen‐bridged heterometallic complexes except  in pure  lead zirconate gels. On the contrary, re‐
searchers at  the  Jozef Stefan  Institute  in Ljubljana, Slovenia, concluded  the existence of Ti‐O‐Pb and 
Zr‐O‐Pb structures  in their gels  [89‐91]  . A remarkable  fact  is that the Pb‐O bonds were  found to be 
exclusively terminal. Yet at large, the amorphous matter was considered homogeneous regarding the 
distribution of the elements.  As mentioned earlier, the comparability of these results is limited due to 
compositional and preparatory differences. Although the reaction mechanisms  leading to the discov‐
ered  inorganic network  structures do not necessarily have  to match  those discussed  in  Section 7.1, 
particularly under thermal treatment, the results still suggest that in principle, the formation of esters 
and ethers very likely plays an important role in near‐range structure evolution. 
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7.3 GC‐MS investigation of precursor solution distillates 
Gas  chromatographic  analysis  combined with mass  spectrometric  identification  of  the  detected GC 
fraction is an ideal tool to determine the constituents of a mixture of unknown volatile organic liquids. 
By applying this analysis technique to the evaporated products separated from the precursor solutions 
during the vacuum distillation, conclusions about the chemical reactions that take place during synthe‐
sis were drawn.  
In order  to  isolate  the mutual  reactions of  the metallo‐organic compounds  from  those  including  the 
solvent, the first step was to analyse the distillates of precursor solutions that were synthesised solely 
from lead acetate and a titanium alkoxide. Since titanium isopropoxide did not react with the lead salt 
under these conditions, these examinations were restricted to titanium n‐propoxide and n‐butoxide. In 
both cases,  the distillates consisted only of  the corresponding ester,  i. e. n‐propyl and n‐butyl ester, 
respectively. Irrespective of the actual alkoxide, the quantitative relation between the amounts of ini‐
tial lead acetate and produced ester were found to be approx. 1. This figure indicated that every ace‐
tate molecule had  interacted with the alkoxide and  formed a Pb‐O‐Ti  linkage while one acetyl group 
remained bonded to Pb.  
When n‐butanol was added to the reaction mixture as done in route MP1, considerable substitution of 
the alkoxy groups by  the  solvent  took place. This  fact was concluded  from  the presence of alcohols 
other than n‐butanol as well as n‐butyl acetate in the distillate of isopropoxide and n‐propoxide based 
precursor solutions. The ratio of propyl alcohol to titanium alkoxide was found to range between 1 and 
2. Furthermore, approximately equal amounts of the respective propyl acetate and butyl acetate were 
detected. Hence, the ester formation obviously occurred as a non‐selective process at the heteroleptic 
alkoxide.  In total, about two alkoxy groups per alkoxide molecule were estimated to undergo the ex‐
change reaction with butanol. 
Reactions among the solvent and the titanium compound were also observed when the precursor solu‐
tion contained 2‐butoxyethanol. The most striking result of the GC‐MS analysis was the absence of the 
solvent in the distillate. The initial molar ratio of 2‐butoxyethanol to titanium alkoxide in the standard 
route MP2 synthesis procedure was nearly 1.7.  In spite of  this huge excess of  the solvent,  its entire 
quantity was apparently chemically attached to the reaction species. The amount of released alcohol 
contained in the distillate revealed that only one out of four alkoxy groups was substituted by a cova‐
lently bonded 2‐butoxyethoxide group. The  remaining  fraction  (0.7 moles per mole of alkoxide) was 
apparently  involved  in  coordination  reactions  as  2‐butoxyethanol may  be  classified  as  a  bidentate 
ligand (cf. Ref. [45]). This means that to most titanium alkoxide molecules, more than one molecule of 
the complexing agent was  linked either by covalent or chelate bonding. Esters were again present  in 
equimolar ratio to the lead acetate. They reacted exclusively from the initial alkoxide groups whereas 
the butoxyethoxide substituents proved  inseparable  from  the  titanium centres by  the acetate mole‐
cules.  
These  findings  demonstrated  certain  similarities  but  also  differences  between  the  two  investigated 
routes. Both had in common the complete conversion of the solid lead(II) acetate to esters and Pb‐O‐Ti 
bonds with a terminal acetyl group. As for route MP1, the alkoxy chains involved in this reaction were 
n‐propyl or n‐butyl groups that were either constituents of the initial alkoxide or exchanged groups of 
a heteroleptic alkoxide. The solvent butanol substantially participated  in this substitution mechanism 
and  caused  more  than  one  exchange  per  molecule  of  titanium  alkoxide.  On  the  contrary,  2‐
butoxyethanol  in average  formed only one covalent bond  to every  titanium alkoxide unit. Neverthe‐
less, it developed chelate complexes with the alkoxides to a degree that no free solvent was observed. 
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7.4 TGA‐FTIR and TGA‐MS measurements 
Fourier  transform  infrared  spectroscopy  and  mass  spectrometry  were  applied  as  complementary 
analysis techniques to determine the composition of the gaseous combustion products evolving from 
the precursor gels during the TGA heat‐treatment. The information obtained by either of the methods 
did not necessarily facilitate positive identification of a single compound because of their working prin‐
ciples: IR absorption bands represent functional groups whose positions are often alike for similar sub‐
stances,  and  chemically  related  compounds  frequently  release  ionised molecule  fragments of equal 
values of mass over charge m/z. Ambiguous results based on one technique may be clarified by impli‐
cating data obtained by the other one. This procedure can be particularly expedient when the analyte 
is a mixture of chemically similar substances. For  instance, mass spectrometric detection of  isopropyl 
acetate  in the presence of n‐butanol and butyl acetate, which might be required for the gel of route 
MP1 starting from titanium isopropoxide (see Table 7.4), is not possible since all m/z fragments of iso‐
propyl acetate also evolve from the other two substances. In the IR spectrum, however, the acetic acid 
esters produce characteristic absorption bands that do not only allow for their identification beside n‐
butanol or other alcohols, but also to distinguish among each other. Corresponding MS and IR data are 
accessible via Refs. [92] and [93]. Below, the information extracted from the measurement data is pre‐
sented for the two precursor routes after summarising and expanding the results of Section 7.1 with 
respect to the particular conditions of the experiments.  
7.4.1 Overview of potentially evolving substances 
Obviously, residual solvent evaporated from the heated precursor gel whose boiling point determines 
its occurrence in the gas phase. The same held for the appearance of volatilised sol‐gel reaction prod‐
ucts  that had  remained  in  the gel as  residues after  the distillation step of  the precursor preparation 
unless they are chemically bound  in the network structure. Under the presumption that further gela‐
tion  takes place during  the  TGA heat  treatment  itself,  the  substances  evolved  in  the  course of  the 
measurement are estimated to be consistent with those discussed in Section 7.1 as well. Another com‐
pound expected  to be  found as a combustion product  is carbon dioxide. Table 7.4 concentrates  the 
information about the mentioned reaction products, sorted by precursor solution route and, in further 
subsets, by the  initial titanium reactant.  In addition to the above‐discussed compounds, the  lists also 
comprise the initial solvents. As for the additives used to stabilise the precursor sols, the likelihood to 
detect free water molecules was considered very low owing to its high reactivity towards the alkoxide 
compounds. Nevertheless, acetylacetone and the catalyst nitric acid were not ruled out to still exist in 
the gels. Hence, these substances are listed candidates for routes MP1 and MP2, respectively. 
7.4.2 Preliminary considerations 
The total mass loss of a specimen detected in TGA is in part connected to the initial content of residual 
liquid components that were not removed during the gel preparation. Since the procedure was not 
monitored quantitatively, it is possible that the percentage of remaining solvent varied among the 
samples. When such a variation was observed for gels of different compositions, this fact had to be 
balanced against a true chemical significance.    
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Table 7.4: Summary of theoretical reaction products (based on Section 7.1), other components of the precursor gels and 
general combustion products potentially evolving during the TGA‐FTIR and TGA‐MS analyses. 
Route  Titanium reactant Possible gas phase constituents
MP1  Isopropoxide  n‐butanol, isopropanol, isopropyl acetate, n‐butyl acetate, 
diisopropyl ether, di‐n‐butyl ether, 1‐(1‐methylethoxy)‐butane, 
acetylacetone 
n‐propoxide  n‐butanol, n‐propanol, n‐propyl acetate, n‐butyl acetate, di‐n‐
propyl ether, di‐n‐butyl ether, 1‐propoxy‐butane, acetylace‐
tone 
n‐butoxide  n‐butanol, n‐butyl acetate, di‐n‐butyl ether, acetylacetone 
MP2  isopropoxide  2‐butoxyethanol, isopropanol, isopropyl acetate, 2‐butoxyethyl 
acetate, diisopropyl ether, 1,2‐dibutoxyethane, 1‐butoxy‐2‐(1‐
methylethoxy)‐ethane, nitric acid 
n‐propoxide  2‐butoxyethanol, n‐propanol, n‐propyl acetate, 2‐butoxyethyl 
acetate, di‐n‐propyl ether, 1,2‐dibutoxyethane, 1‐butoxy‐2‐
propoxyethane, nitric acid 
n‐butoxide  2‐butoxyethanol, n‐butanol, n‐butyl acetate, 2‐butoxyethyl 
acetate, n‐butyl ether, 1,2‐dibutoxyethane, nitric acid 
general  irrelevant  carbon dioxide
 
In order to determine the temperatures where the rate of the recorded conversions was a maximum, 
the  TGA  curves  were  differentiated.  The  maxima  in  the  derivative  TGA  plot  against  temperature 
marked the corresponding inflexion points of the original graph. In non‐isothermal analysis techniques, 
all observed  transformation  temperatures generally depend on  the applied heating  rate. A  constant 
ramp  of  10 °C min‐1 was  set  for  the  TGA‐FTIR  as well  as  the  TGA‐MS measurements. However,  the 
thermogravimetric instruments aligned to the infrared spectrometer responded with a slower heating 
rate of only ~9.6 °C min‐1  in most of the conducted runs. Therefore, slight variations of the peak tem‐
peratures in the differentiated TGA curve followed. 
7.4.3 Identification of compounds 
2‐Butoxyethanol  was  discriminated  from  the  short‐chain  alcohols  n‐propanol,  isopropanol,  and  n‐
butanol by  the position of  the O‐H  stretch  absorption  that  shifts  from 3629 cm‐1  for  the  solvent  to 
3658 cm‐1  for  the branched propanol  and  to 3670 cm‐1  for  the n‐alcohols  [92]. The mass  spectra of 
these primary and secondary alcohols equal each other to an extent that renders it impossible to iden‐
tify one among the others, especially in the presence of the solvent 2‐butoxyethanol. 
Obviously, 2‐butoxyethanol and 2‐butoxyethyl acetate give very similar signals  in mass spectrometry, 
their spectra merely differ in the occurrence of fragments that yield relative intensities well below 1% 
(m/z values of 37, 47, 52, 63, 76, 77 [93] are observed for 2‐butoxyethanol but not for  its ester). The 
infrared absorption spectra of the two substances resemble each other to great extent as well. Never‐
theless, some bands occupy slightly varying positions and drastically different relative intensities [92]. 
For instance, the minor band found at 1758 cm‐1 in 2‐butoxyethanol spectra is shifted to 1766 cm‐1 in 2‐
butoxyethyl  acetate  (C=O  stretch).  In  the  latter,  this  absorption band  is  the  strongest  in  the whole 
spectrum but gives only a minor signal in the IR spectrum of 2‐butoxyethanol. Furthermore, the finger‐
print regions below 1500 cm‐1 show a different intensity pattern. Most prominent is the absorption of 
the C‐O stretching at 1234 cm‐1  in  the spectrum of  the ester, actually  representing  the second most 
intense band, whereas the pure solvent exhibits only a moderate intensity for this vibration.  
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Definite differentiation among the various esters that possibly form during the heat‐treatment turned 
out  to be a  rather unsolvable  task. The  IR absorption bands which helped  to  separate  signals of 2‐
butoxyethanol from those of 2‐butoxyethyl acetate occupy almost the same positions  in all the  listed 
esters as discussed above. They are found  in the range 1758..1770 cm‐1 (C=O carbonyl stretch for es‐
ters) and 1234..1248 (C‐O stretch), respectively, and  in addition show a certain broadness. Bearing  in 
mind the spectral resolution of the used instrument of 4 cm‐1, only educated guesses could be made as 
to  the assignment of  the detected absorption  to  iso‐/n‐propyl, n‐butyl, or 2‐butoxyethyl acetate, or 
even a respective mixture. Fig. 7.5 indicates the distinctive features that identify an ester in the pres‐
ence of 2‐butoxyethanol. Although the use of the solvent n‐butanol in route MP1 improved the recog‐
nisability of the ester since butanol does not exhibit any resonance corresponding to the wavenumber 
range of 1760 cm‐1,  the described similarity  in  the  spectra of  the  relevant esters still  restricted  their 
identification.  
 
 
 
Fig. 7.5: Exemplary infrared spectrum recorded during a TGA‐FTIR measurement of an MP2 type lead titanate precursor 
gel and selection of distinctive absorption bands that allow for the identification of chemically similar compounds occur‐
ring simultaneously. 
Even more challenging was the evaluation of the measurement data with respect to the possibility of 
evolving ethers. For precursor gels of type MP2, it was rather not feasible at all because the solvent 2‐
butoxyethanol (also called ethylene glycol monobutyl ether) is an ether itself. Moreover, it comprises 
the butoxy group which is part of the majority of potential ethereal reaction products. Furthermore, IR 
and MS reference spectra were not available for some of the listed compounds for route MP1, those 
were 1‐propoxy‐butane and 1‐(1‐methylethoxy)‐butane. In the IR spectrum of n‐butyl ether, the most 
intense absorption band was that of the asymmetric C‐O‐C stretch at 1130 cm‐1. Again, the great alike‐
ness of the functional groups in n‐butyl ether on the one hand and n‐butanol and butyl acetate on the 
other hand caused the generation of mostly equal m/z fragments in the MS ionization process. In the 
most useful part of the detected mass spectrum (m/z ≤ 105), solely the fragment of m/z = 89 is charac‐
teristic for butyl ether in this selection of substances. Above the indicated m/z limit of 105, the relative 
intensity of the fragments was too small to yield an analysable signal.  
Concerning carbon dioxide, its appearance was unambiguously connected with the IR absorption bands 
at 2358 cm‐1 and 2348 cm‐1. Consequently, cross‐checking with the MS data was unnecessary. Among 
all candidate compounds, nitric acid shows characteristic fragments in its mass spectrum for m/z = 79 
and 81  [94], but  these  traces exhibit a  relative  intensity of  less  than 0.5%. Clearly, corresponding  IR 
data is not available. If against the expectations free water molecules evolved from the precursor gels, 
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the distinctive strong absorptions in the range 1300 to 2000 cm‐1 and above 3400 cm‐1 would dominate 
in the IR spectra. In order to verify the presence of free acetylacetone in the gels, the infrared spectra 
were investigated with regard to the occurrence of absorptions at 1622 cm‐1 (most intense band). The 
other characteristic acetylacetone bands at 2942 cm‐1 and 3018 cm‐1 could not be used in this context 
due  to overlap by  the strong C‐H aliphatic stretch absorptions of  the alcohol and ester components 
around 2950 cm‐1 and 2860 cm‐1. It should be noted that the C=O stretch observed at 1726 cm‐1 might 
interfere with the corresponding ester signals. In addition, the m/z fragments 67, 82, and 84 were iden‐
tified as distinctive for acetylacetone among the potential products, but their relative intensities were 
very low.  
In fact, the MS traces of only one or two tenth percent of relative intensity in practice did not help to 
determine the presence of the respective substance under consideration to absolute certainty because 
the signals more often than not were ambiguous. This means that part of the characteristic m/z chan‐
nels showed positive responses while others did not. In this context, the possibility of cross‐talk among 
the channels might have been an issue. Hence, the evaluation of these signals was not used as a basis 
to confirm or negate the presence of a substance. Instead, only the stronger traces of the obtained MS 
data were taken into account for analysis. 
7.4.4 n‐Butanol based precursor gels  
Representative TGA curves obtained during measurements of route MP1 gels comprising titanium n‐
butoxide and  isopropoxide,  respectively, are depicted  in Fig. 7.6. The progressions of  the  two exem‐
plary graphs resemble except for a moderate difference  in  intermediate weight  loss. As a possible al‐
ternative to being just an insignificant difference in solvent content of the gel specimens as mentioned 
above,  this variation might be ascribed  to  the evaporation of products with different molar masses. 
The corresponding plot of an n‐propoxide based sample was equivalent to that of the  illustrated  iso‐
propoxide gel (though not displayed here by reason of clearness). Apparently, the structural modifica‐
tions induced by the addition of acetylacetone governed the combustion behaviour and rendered the 
chemical constitution of the initial alkoxide nearly irrelevant. Thus, the differences in preferred orien‐
tation of the  films  in dependence on  the  initial alkoxide reported  in Sections 5.4.1 and 6.5 were not 
explicable in terms of decomposition processes. Details about the influence of acetylacetone incorpo‐
ration  into PZT precursor solutions on  the reactions under  thermal treatment were also  reported by 
Schwartz and co‐workers  [95]. On  the whole,  the decomposition procedure of  route MP1 precursor 
gels was a  complex  sequence of multiple  steps. For  temperatures below 175 °C,  the derivative TGA 
plots showed rather meaningless spikes instead of usable maxima due to the overlap of several reac‐
tions. Accordingly, the MS spectra demonstrated continuous release of gaseous products  in this tem‐
perature range as is illustrated in Fig. 7.7.  
As expected, residual solvent 1‐butanol was evaporated from the precursor gels at first, but it was also 
volatilised during all the stages of the heating process up to about 200 °C (temperature of maximum 
rate Tmax approx. 175 °C as derived  from  the differentiated TGA plots). When propoxy  titanates had 
been used as starting material, the respective propyl alcohol evolved as well. Apart from the alcohols, 
ester evaporation was observed, starting above 150 °C. These temperatures by far exceeded the boil‐
ing points of the alcohol  (117 °C) and the considered esters (89 °C to 126 °C). Thus,  it was concluded 
that both compounds were formed in the course of network growth rather than just being a remainder 
of the  initial precursor solution synthesis.  However, details about the chemical nature of the ester and 
the corresponding reaction scheme could not be determined on the basis of the FTIR data due to par‐
tial overlap with the flank of the fingerprint region of acetylacetone present in the same temperature 
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Fig.  7.6:  TGA  plots of gel  samples  synthesised  from MP1  type precursor  solutions  containing  the  indicated  titanium 
alkoxides. 
regime. The recorded FTIR spectra tested negative for ethers in the entire measurement range. Conse‐
quently,  the  applied  heat‐treatment  apparently  promoted  the  development  of  oxygen‐bridged  het‐
erometallic  linkages  involving  ester  formation whereas  no  proof was  found  for  the  occurrence  of 
Ti‐O‐Ti bonds. By  releasing butanol, which was supposed  to be partly a constituent of  the gel  in  the 
form of  inclusions,  the gel probably underwent  shrinkage. The  appearance of  two  kinds of alcohols 
evaporating from gels comprising heteroleptic alkoxides  indicated that probably both types of alkoxy 
groups contributed to the esterification process. Unfortunately, the obtained results did not allow for 
quantification. It is suggested that the behaviour is analogous to the primary reactions during the initial 
precursor solution preparation which were analysed by the GC‐MS investigations (cp. Section 7.3).  
The combustion product carbon dioxide, that was evident in the corresponding main CO2 m/z trace of 
value 44 (see Fig. 7.7) and in the infrared spectra, started forming at around 160 °C besides the volatil‐
ising compounds mentioned above. When the temperature passed 250 °C, CO2 was the main gaseous 
reaction product. Three subsequent burnout processes took place showing temperatures of maximum 
rate of approx. 290 °C, 360 °C, and 490 °C, respectively. The  fact  that the organic matrix was not re‐
leased from the precursor gel at lower temperatures suggested that it was largely trapped  in the 3‐D 
network structure as  inclusions. Supposedly, the formation of  inclusions  is connected to an extensive 
but arbitrary linking of the alkoxides and the lead acetate. A certain degree of network already devel‐
oped during  the  precursor  solution  synthesis,  and  it  is  further  advanced  upon heat  treatment.  The 
 
 
 
Fig. 7.7: MS traces for the m/z fragments 43 and 44, representative for the considered organic compounds and carbon 
dioxide, respectively, measured from an MP1 type gel. 
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series of  transformation  reactions  shown  in  the TGA curves  is a  sign  for  the  condensation  reactions 
being  enhanced  continuously  as  the  temperature  increased. Under  the  circumstances  of more  and 
more  rapid network  formation,  the  randomness of  the process  seemed more plausible  than  the or‐
dered development of  large organic‐free Ti‐O‐Pb 3‐D clusters. The  fact  that neither  the chain  length 
nor  the branching of  the alkoxy groups affected  the behaviour under heat‐treatment supported  this 
hypothesis. The  consequences of  the high‐temperature decomposition  for microstructure  formation 
were already discussed in Section 5.3, and its kinetic background is subject of Section 9.1. 
7.4.5 2‐Butoxyethanol based precursor gels  
Qualitative findings: In contrast to route MP1, the decomposition scenario of MP2 type precursor gels 
corresponded to sequences of well‐distinguishable single events. Furthermore, the chemical constitu‐
tion of  the  titanium alkoxide  reactant played an  important  role as will be described  in detail below. 
Equivalent to the gels of type MP1, residual solvent (in this case 1‐butoxyethanol) was detected in the 
gas phase evolving up to relatively high temperatures (Tmax about 280 °C). In a transformation that ex‐
hibited a Tmax of around 200 °C, ester evolution set in as well. Regardless of the precursor gel composi‐
tion,  the  C=O  stretch  absorption  appeared  as  a  sharp  band  at  1766 cm‐1  and  the  C‐O  stretch  at 
1234 cm‐1. The most evident  interpretation of  these absorptions  is  that  the  formed ester compound 
was the same for all chemical compositions. 2‐Butoxyethyl acetate is the only common ester candidate 
listed in Table 7.4 and, moreover, fits the spectral positions. Although this ester was not at all detected 
as a constituent of  the precursor solution distillate,  it potentially evolved  from  the heteroleptic  tita‐
nium alkoxides incorporating butoxyethoxide in the later stages of gelation. Nevertheless, the possibil‐
ity that either the observed absorption bands are superpositions arising from ester mixtures or that the 
spectrometer resolution was  insufficient to discriminate such small band shifts might also be consid‐
ered. As explained in Section 7.4.3, the presence of the ethereal solvent rendered any attempt to de‐
termine another possibly forming ether futile. Carbon dioxide was detected as gaseous component for 
the processes with Tmax ≥ 260 °C. At no point of the measurements, the infrared spectra demonstrated 
typical water resonances beyond a minimum level of background noise. This observation confirms the 
assumption that water was too reactive to remain as free molecules in the gel. Fig. 7.8 demonstrates a 
typical series of FTIR spectra detected during a TGA run. As explained above, the interpretation of the 
MS data with regard to tracing nitric acid did not give a positive result owing to the extremely low rela‐
tive intensity of the corresponding m/z signals.  
 
 
 
Fig. 7.8: Series of FTIR spectra (absorption over wavenumber) during the TGA measurement of a titanium isopropoxide 
based and hydrolysed precursor solution derived gel. The time stamps are identical to the duration of the run. 
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Influence of  the  titanium  reactant: The most evident  finding of  the TGA  investigation of MP2  type 
precursor gels was the strong  influence of the  initial titanium alkoxide. Four subsequent evaporation 
and combustion steps were observed for the gels prepared from titanium n‐butoxide whereas one step 
more was  detected  for  the  titanium  propoxide  (primary  and  secondary)  based  gels. Up  to  around 
180 °C, the plots show a very similar progression except for the difference in partial mass loss for the 
first transformation at around 100 °C. These signals were identified to be correlated to evaporation of 
the single compound 2‐butoxyethanol. For the second process which yielded a temperature of maxi‐
mum  rate Tmax of 180..200 °C,  the evolving gas was determined  to be 2‐butoxyethanol and an ester 
which could not be identified unambiguously (see remarks above). Thereafter, the butoxide derived gel 
released more solvent, ester, and carbon dioxide with Tmax being 250..265 °C before finally decompos‐
ing  the organic  residues  into CO2 with a Tmax of 280..290 °C. The  final evaporation of  the  solvent 2‐
butoxyethanol and the ester(s) was found to occur at slightly higher temperatures for the propoxide‐
based gels (Tmax around 270 to 280 °C). A larger temperature shift appeared for the subsequent com‐
bustion which exhibited a Tmax of around 400 °C,  followed by an additional decomposition at about 
460..480 °C.  In both processes, only carbon dioxide was recorded  in the gas phase. Typical TGA plots 
for  isopropoxide  (also  representative  for  n‐propoxide)  and  butoxide  based  samples  are  depicted  in 
Fig. 7.9. Furthermore, the graph displays that the total weight loss of the propoxide samples exceeded 
that of the butoxide gel by almost 10%. The fact that the gels derived from propoxide‐containing solu‐
tions completed the organics burnout not until higher temperatures and comprised higher quantities 
of organic matrix than the corresponding butoxide‐based samples indicated differences in the network 
structures. It was concluded that the organic residues were more strongly bonded or spatially hindered 
from early evaporation as  large  fractions of  inclusions. Consequently,  the butoxide  component  con‐
stricted the development of the 3‐D structure to some extent. One explanation might be that all bu‐
toxy  groups were  gradually  substituted  during  the  esterification  induced  under  rising  temperature. 
Anyhow, it seemed more likely that their chain length comparatively decreased the probability of reac‐
tion with the acetyl groups. Hence, fewer Pb‐O‐Ti linkages per titanium atom formed or, alternatively, 
less branched network structures developed. The  latter hypothesis  is supported by  the equal behav‐
iour of primary and secondary propoxide groups. Obviously, the chain  length was dominant over the 
stereochemical shielding of  the central  titanium atom  in  this  regard. A similar  impact of  the organic 
chain length on the decomposition behaviour was observed by Hasenkox et al. [96] for alkaline earth 
carboxylate precursors. They reported lower temperatures and less complex pathways of combustion 
and crystallisation for long‐chain carboxylates in comparison to acetates and propionates.  
 
 
 
Fig. 7.9: TGA curves of MP2 type precursor gel samples prepared from the indicated titanium alkoxides and heated at a 
rate of 10 °C min‐1. 
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Influence  of  hydrolysis: A  similar  interpretation was  self‐evident when  comparing  the TGA plots of 
equivalent precursor solution gels one of which was subjected to hydrolysis, the other one was unsta‐
bilised  (see Fig. 7.10). The  transformation  reactions were observed  to  take place at almost  identical 
temperature, yet the weight  loss of the hydrolysed gel was considerably  larger. Since the addition of 
water to the precursor solution advanced the velocity of the sol‐gel network development, it is plausi‐
ble that  inclusions of organic residues occurred to a  larger extent. This held  for solvent molecules  in 
particular, but also  for alkoxy and acetyl groups as  the Pb‐O‐Ti  linkages probably  formed more  ran‐
domly than in a non‐hydrolysed precursor system. The recorded eminent difference in total weight loss 
of more than 10% was considered to reflect a true structural difference as described rather than a co‐
incidental deviation connected to the sample preparation. 
 
 
 
Fig. 7.10: TGA curves of a hydrolysed and an unstabilised precursor gel (type MP2) prepared from titanium isopropoxide 
containing gels. 
Influence of aging: In principle, the age of a sample may affect the constitution of the gel structures in 
that  the  oligomerisation  and  condensation  processes  are  presumed  to  progress with  time  even  in 
sealed vessels. Indeed, it was found that gels prepared from aged precursor solutions exhibited lower 
total weight loss. Supposedly, they contained less organic residues after the vacuum evaporation since 
a larger fraction of the organic contents compared to fresh solutions was volatilised as sol‐gel reaction 
products. However, the effect was not as pronounced as in the previously discussed cases. Similar ob‐
servations were made when the gel itself, which was derived from freshly synthesised sols, was stored 
for several weeks in between measurement runs, especially when titanium isopropoxide was involved. 
Actually, the ester isopropyl acetate and isopropanol possess the lowest boiling points in the homolo‐
gous series of isopropyl, n‐propyl, and n‐butyl compounds. As a result, the isopropoxide type samples 
probably exhibited an  isopropyl alcohol and ester enriched atmosphere  inside the sealed  flask which 
was released upon opening. This suggested scenario explained the slightly reduced organics content in 
accordance with the described findings. 
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8 Microstructure evolution and phase formation 
In this chapter, the crystallization pathway of CSD derived lead titanate layers is investigated with re‐
spect to intermediate phases and orientation selection. On this matter, several models have been con‐
troversially discussed  in  literature. These will be summarised and put  into context before presenting 
the experimental data obtained in the course of this study. 
8.1 Nucleation and crystallisation pathway models 
The literature on phase formation and phase transitions on lead based perovskites ought to be catego‐
rised into results on bulk material and thin films. This classification is inevitable in order to account for 
substrate  effects  that  become  increasingly  relevant  with  growing  ratio  of  surface  to  volume.  The 
changeover from bulk to thin film behaviour is found at greatly varying layer thicknesses for different 
materials  and  synthesis  techniques.  If  the  substrate  influence  is desired  to  dominate over  the bulk 
mechanisms, the film thickness in some cases needs to be reduced to a few nanometres (cf. e. g. Refs. 
[27, 97]). Parameters like texture and morphology might be controlled in this way. 
8.1.1 Mechanisms in lead‐based titanates unrelated to the sample type 
The major  issue  in the crystallisation of  lead titanate and,  in particular,  lead zirconate titanate  is the 
formation of an intermediate fluorite or pyrochlore phase Pb2Ti2O7‐x with 0 ≤ x ≤ 1. As described in de‐
tail in Ref. [98], the pyrochlore structure represents an ordered fluorite phase with regard to the A‐site 
and B‐site cations. Fluorite as well as pyrochlore are defect structures,  i. e. they comprise oxygen va‐
cancies correlative to the value of x. In comparison to the perovskite structure, Pb2Ti2O7‐x may be con‐
sidered  a  lead  deficient  phase  that  exhibits  cubic  symmetry  and,  therefore,  completely  lacks 
ferroelectric or related properties. Its formation from an amorphous lead (zirconate) titanate precursor 
is stimulated by evaporation of  lead oxide PbO at elevated  temperatures. Actually,  in  the  respective 
temperature regime, perovskite is the thermodynamically stable phase. The development of metasta‐
ble  fluorite or pyrochlore  is  kinetically  favoured because  the  titanium neighbourhood of  the  amor‐
phous state largely resembles that of Pb2Ti2O7‐x (edge‐sharing TiO6/ZrO6 octahedra) as opposed to the 
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distances  and  local  structure  (corner‐sharing TiO6/ZrO6 octahedra) of  the perovskite phase  [87, 99].  
Since the presence of Pb2Ti2O7‐x phase affects the functional electrical characteristics of the perovskite 
material, techniques have been designed to compensate for the loss of lead oxide during the annealing 
of sol‐gel derived powders and thin films. The most widely used approach is to include an excess of the 
lead compound in the precursor solution. Apart from this, the creation of a PbO saturated atmosphere 
during  the heat‐treatment has been  shown  to be  another  successful procedure  [45]. Although PbO 
volatilisation takes place in wet‐chemically prepared samples independent of their shape, it has to be 
paid special attention to when depositing thin films because the relatively  large surface area particu‐
larly  facilitates  the  evaporation  process.  Fluorite  (or  pyrochlore)  development  has  to  be  dealt with 
especially in zirconium‐rich PZT systems whereas zero or low titanium substitution reduces this unde‐
sired effect [60]. The studies reported by Gurkovich and Blum [100] and Schwartz and Payne [101] on 
wet‐chemically synthesised bulk PbTiO3 demonstrate the vast  influence of the chosen processing pa‐
rameters on the crystallisation pathway either through the metastable lead‐deficient phase or directly 
to the perovskite phase. Sato et al. [102] reported that independent of an excess amount of the lead 
compound, single‐phase perovskite lead titanate thin films were obtained by the sol‐gel method. As for 
PZT, Schneller and Waser [45] demonstrated the complexity of the task to avoid fluorite phase forma‐
tion by reviewing the relevant literature. As wet‐chemically derived pure lead zirconate crystallises at 
higher temperatures than  lead titanate [103], zirconium substitution apparently hampers the nuclea‐
tion and growth events of  lead  titanate. The  resulting  time delay provides extended opportunity  for 
lead oxide  to evaporate. Even additional 5‐25% of the  lead precursor do not necessarily prevent the 
development of  the non‐ferroelectric  secondary phase as  its Pb2Ti2O7‐x  structure  tolerates  lead defi‐
ciency as well as lead excess. Therefore, the heat‐treatment scheme is most relevant. 
8.1.2 Mechanisms in thin films 
When a material is deposited as a thin film, its nucleation and growth are affected by the substrate to 
greater or lesser extent. In other words, the equilibrium between homogeneous nucleation in the vol‐
ume and heterogeneous nucleation at interfaces, in this case the substrate film interface in particular, 
may be shifted significantly. The degree of this displacement generally depends on the respective driv‐
ing forces for heterogeneous and homogeneous nucleation. Schwartz and co‐workers [104], who de‐
scribed the nucleation and growth processes in wet‐chemically derived amorphous thin films in terms 
of glass crystallisation thermodynamics, developed a model that attributes the dominating nucleation 
mechanism to the decomposition characteristics of the precursor sol and the applied heat‐treatment. 
This model  is presented  in Fig. 8.1. As  is explained  in more detail  in Ref. [19],  it elucidates the differ‐
ences in morphology evolution of lead and barium titanate based films, respectively, as follows:  
• Classic sol‐gel type PZT layers are free of organic species below 500 °C and start crystallising in 
the same temperature range. Typically, the applied firing scheme involves at least one heating 
step before the crystallisation annealing at moderate temperatures up to 700 °C. According to 
the diagram  in Fig. 8.1, this procedure provides the energy  input to overcome the barrier for 
heterogeneous nucleation but not  for homogeneous nucleation. Hence,  the grains grow col‐
umn‐like  from the substrate surface throughout the  film as depicted  in Fig. 8.2a.  Indeed, as‐
derived PZT films usually show columnar structure. 
• B(S)T  films are most widely prepared by  routes with partly MOD character comprising metal 
carboxylates.  These  compounds  form  intermediary  nanocrystalline  complex  oxocarbonate 
phases of type M2Ti2O3CO3 under heat‐treatment which may be converted into the perovskite 
phase only by applying high temperatures of no less than 600 °C (usually 800 °C). Supposedly, 
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the according  thermal  input  is  large enough  to provide sufficient energy  for both nucleation 
processes. The corresponding layers are commonly of rather fine‐grained nature which clearly 
reflects the growth of nuclei from statistically distributed sites within the volume as graphically 
illustrated in Fig. 8.2b. Heterogeneously nucleated grains at the surface, the substrate film in‐
terface,  or  defects  are  barely  distinguishable  from  volume‐nucleated  grains  in  that  their 
growth is restricted by impingement with the surrounding nuclei. In order to promote hetero‐
geneous nucleation events and, thus, columnar growth in these systems, the coating thickness 
(material volume) has to be drastically reduced (cf. Ref. [27]).  
 
 
Fig. 8.1: Schematic diagram illustrating the hypothetical Gibbs free energy ΔG barriers for homogeneous and heteroge‐
neous  nucleation  of  thin  films  prepared  by  chemical  solution  deposition  in  dependence  on  the  precursor’s  chemical 
nature in terms of (Film 1) low pyrolysis temperature and (Film 2) high pyrolysis temperature; the radii ri* indicate the 
turnover between subcritical and supercritical nucleus radii which represents the  limit for a germ to become a growth 
nucleus (from Ref. [104]). 
Due  to  the observed prevalence of heterogeneous nucleation  in wet‐chemically processed PZT  thin 
films, the substrate properties have been thoroughly studied. In this field, the most common substrate 
which was also used in this work is a sputter‐deposited, [111] textured platinum electrode on an oxi‐
dised silicon wafer with an adhesion layer of titanium or titanium oxide (cf. Fig. 3.4). The occurrence of 
Pt hillocks  during  the  sputter  process which were  assumed  to  serve  as nucleation  centres was dis‐
cussed in the early 1990s. By optimising the deposition parameters, smooth electrode layers were rou‐
tinely generated so that this feature was not considered to play an important role any more (see e. g. 
[105, 106]). After  sputtering, a pre‐annealing procedure  is essential  to  further enhance  the Pt elec‐
trode’s morphological  and electrical properties.  In  the  course of  this heat‐treatment,  the  individual 
layers interdiffuse to a certain degree owing to increased mobility of the atoms and ions, in particular 
 
a) 
 
b)
 
Fig. 8.2: Illustration of the different growth mechanisms resulting from a) prevalently heterogeneous nucleation typical 
for lead based titanates and b) dominating homogeneous nucleation frequently observed in barium based titanate thin 
films; P denotes the growing perovskite grains.  
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the titanium atoms. Furthermore, the  titanium  layer  is partly oxidised. The resulting Ti enriched and 
TiO2‐x phases were determined by means of x‐ray reflectivity by Aspelmeyer et al. [107]. While titanium 
diffusion along the grain boundaries of the Pt layer to its surface was reported in case of metallic tita‐
nium adhesion films, this scenario was excluded for titanium oxide  interlayers [105, 108]. As the pre‐
annealing  is usually carried out under oxygen,  those  titanium atoms  that migrate  to  the surface are 
readily oxidised and may form TiO2 seeds for the (111) planes of the perovskite layer. The correspond‐
ing stacking sequence has been demonstrated for instance by Muralt and co‐workers [109] who grew 
[111] oriented PZT films on an artificial seed layer of rutile phase TiO2. 
The most frequent explanation for texture formation of lead (zirconate) titanate films, however, is the 
occurrence of an intermediate lead platinum phase PtxPb with 3 ≤ x ≤ 4 [110], x = 3..4 [111], or 5 ≤ x ≤ 7 
[112]. The  lattice distances of this  intermetallic structure match  those of the  (111) electrode planes, 
but more  importantly  the  (111) perovskite  lattice planes with only minimum  variance.  Since  the Pt 
electrode exhibits a strong [111] orientation, the lead platinum phase is primarily suggested to transfer 
this texture to the lead (zirconate) titanate, though in Ref. [113], an equivalent argumentation is pre‐
sented with regard to the growth of [100] oriented planes. Regardless of the composition of PtxPb, the 
valence state of lead is reduced from +II to 0. For this transition to take place, reducing conditions must 
prevail at  the  interface. Once  the perovskite starts growing,  lead  is assumed  to be  re‐oxidised as no 
sign of the  intermetallic phase has been observed  in crystalline CSD derived P(Z)T films. The possible 
arrangement of a slightly distorted rutile type TiO2 layer on top of the PtxPb phase as the initial layer of 
the perovskite film was postulated by Schneller et al. [114]  in agreement with the results of artificial 
TiO2 seeding described  in  [109]. As summarised  in Ref. [45], other models hypothesise direct nuclea‐
tion of perovskite seeds on the Pt surface on the basis of contact angle considerations, or  interfacial 
development of (111) fluorite planes which are converted into perovskite during annealing [115].  
8.2 Intermediate phases 
The  thermal  treatment experiments aiming at  the  investigation of  intermediate phases were carried 
out on pre‐heated hotplates operated at temperatures between 250 °C and 800 °C. The samples were 
heated quasi‐isothermally (see explanation in Section 9.2.1) for a minimum period of 1 s. Beyond that, 
the durations were extended in small time steps of seconds for the shorter dwell times. Above 5 s, the 
periods were elongated by  increasing time  intervals of two to a  few seconds up to half an hour. For 
each annealing duration, a separate specimen was prepared  in order to minimise soaking time errors 
due to the sample handling, which were not to be neglected especially  in the  intervals of only a few 
seconds. By varying the precursor solution concentration, the coating thickness was modified between 
the standard value used for the fabrication of optimised ferroelectric thin films (cf. Section 5.1) and the 
route‐related maximum given by depositing  the undiluted precursor solution.  In  this way,  two goals 
were achieved: on the one hand, the principal intermediate phases were identified in the thicker layers 
that gave stronger XRD signals, and on the other hand, the influence of the film thickness on the phase 
evolution kinetics was  clarified. The  samples were analysed by x‐ray diffraction  in parallel geometry 
with a multilayer mirror. This technique was ideal to detect the reflections in the lower angle vicinity of 
the platinum 111 reflection as opposed to symmetric scans.  
Basically, two crystalline phases evolved in the course of the heat‐treatment before perovskite reflec‐
tions were  recorded. At  first,  a  signal  at 2θ = 42.6° emerged  at  temperatures  slightly below 300 °C, 
followed by another reflection at 2θ = 38.4° that started forming at about 400 °C. This temperature – 
phase occurrence correlation was found for thick coatings of undiluted precursor solutions after 30 s of 
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heating. For a certain temperature range, both phases coexisted depending on the preparation condi‐
tions. A typical diffraction pattern depicting this situation is shown in Fig. 8.3. By matching the reflec‐
tions with the ICDD PDF2 database, the earlier structure was  identified as PtPb [116] while the  latter 
corresponded to PtxPb of unclear composition [117] as indexed in the plot.  This finding confirmed the 
model of an intermetallic layer formed by platinum and lead which was reduced from the divalent ionic 
to the atomic state as mentioned in the previous section. Alternative assignments of the recorded re‐
flections to lead oxide, lead‐deficient fluorite structures, or titanium oxides could not be found in the 
reference data. To  the knowledge of  the author,  the equimolar  composition PtPb has not been ob‐
served during  analogous  film preparation processes before. Anyway,  the  sequence of  the  two  lead 
platinum phases allows for a plausible explanation of the events as follows: At the interface, lead was 
reduced to zerovalent atoms which interacted with the platinum surface of the substrate. Initially, the 
two  constituents of  the alloy were existent  in equal molar quantities because  sufficient amounts of 
atomic lead were available at the immediate interface. Upon further progress of the interaction, diffu‐
sion of  the  lead atoms  into  the electrode  layer  led  to  the evolution of  intermetallic phases with  in‐
creased platinum contents in relation to lead. The layer sequence of the sample whose x‐ray diffraction 
scan is depicted in Fig. 8.3 is demonstrated in Fig. 8.4 as imaged by scanning electron microscopy. Be‐
tween  the bright platinum bottom electrode and  the dark  top coating of  the annealed  lead  titanate 
precursor, a 30 to 50 nm thick interlayer is visible in clear contrast.  
Based on this suggested mechanism, some qualitative thermodynamic and kinetic considerations fol‐
lowed. The first one regarded the reduction of  ionic to atomic  lead. After 30 s of annealing time, the 
lead platinum phases were observed in all samples prepared from highly concentrated precursor solu‐
tions  (as‐prepared stock solution or diluted 1:1) but not when  lower molarities were utilised. Hence, 
the deposition of comparatively large amounts of precursor material provided for stable reducing con‐
ditions. Evidently, thick coatings contained large total quantities of organic components whose decom‐
position consumed the more time the deeper they were incorporated in the layer. This means that the 
organics content increased with decreasing distance from the film substrate interface at a given point 
of time during the decomposition procedure. Therefore, the oxygen molecules that diffused from the 
ambient atmosphere into the deposited matter preferably reacted with the hydrocarbon type residues 
rather than reoxidising the  interfacial  lead atoms. When extending the heat‐treatment to a few min‐
utes, the XRD signal of the lead platinum alloy layer diminished until, at temperatures above 500 °C, it 
vanished completely. Consequently, it was assumed that the removal of the entire organic matrix was 
the precondition  for  the  retransformation of Pb atoms  to  ions. This  suggestion  is  supported by  the 
analysis  results  for  thinner  coatings. These  samples exclusively demonstrated XRD  reflections of  the 
PtxPb phase after extremely short annealing times of very few seconds. The exact periods depended on 
the applied temperature in that higher temperatures reduced the existence interval of the intermetal‐
lic phase. Signals of the initial PtPb phase were not recorded at all. Due to the lower absolute amount 
of organic  compounds deposited on  the  substrate,  the  combustion was apparently  completed  com‐
paratively fast so that after a rather short term, the intermediate alloy was decomposed by the reoxi‐
dation of lead. In addition to the time factor, the oxygen partial pressure was supposed to be higher at 
the film substrate interface of a thinner film compared to a thicker layer owing to a lower penetration 
distance to be covered by the O2 molecules. This circumstance accelerated the described consumption 
of the PtxPb phase even further. 
Actually, the fact that the time span of existence of the intermediate lead platinum phase was limited 
and dependent on the processing conditions as specified above might contribute to the differences in 
orientation selection between PbTiO3 and Pb(Zr1‐xTix)O3 thin films. While PZT layers commonly exhibit a 
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Fig. 8.3: X‐ray diffractogram demonstrating the reflections of the intermediate lead platinum phases appearing close to 
the platinum 111 reflection. 
preferred [111] orientation on platinum substrates of analogue texture, this texture was not achieved 
for pure  lead titanate films prepared according to the parameters given  in Section 5.1.2. Usually, the 
individual coating thickness in the process of PZT layer fabrication exceeds that of the introduced stan‐
dard procedure  for  lead  titanate  films, hence  allowing  for  the PtxPb  phase  to persist  longer  (up  to 
higher temperatures) during the thermal treatment. Studies  focussing on the deposition of very thin 
PZT coatings  (<50 nm) also revealed the  loss of the preferred [111] orientation when they were rou‐
tinely  annealed  in  oxygen  [118,  119].  Performing  the  heat‐treatment  under  forming  gas,  however, 
yielded the favoured [111] orientation. In order to reduce the oxygen partial pressure, PbTiO3 layers in 
this study were crystallised on the high‐temperature hotplate in confined space without gas exchange 
so that the atmosphere was saturated with combustion products and contained  less O2.  Indeed, the 
derived  thin  films  showed  a  dominant  111  reflection  besides  small  portions  of  [001]/[100]  and 
[101]/[110] orientations. This finding indicated that, if desired, it might be possible to synthesise purely 
[111]  lead  titanate  films when pyrolysing and probably crystallising  them  in an  inert or  reducing at‐
mosphere like nitrogen or forming gas.  
All the results discussed above held exclusively for the molecular precursor solution routes. Equivalent 
analyses on layers deposited from nanoparticle dispersions, on the contrary, did not reveal any sign of 
the intermetallic phases for any annealing time at any temperature. Although the dispersions also con‐
tained a considerable fraction of organic components, i. e. the solvent and, more importantly, the mi‐ 
 
 
Fig. 8.4: Cross‐sectional  scanning electron micrograph of a  coating deposited  from undiluted  lead  titanate precursor 
solution (denoted prec.) in amorphous state showing the lead platinum interlayer at the film substrate interface. 
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cellar  core around  the particles,  their  combustion did not  cause a valence  change of  the  comprised 
lead  ions. Apparently,  the binding strengths within  the non‐stoichiometric  lead titanium oxide phase 
PbTi0.8O2.6 exceeded those of the amorphous state  formed upon thermal treatment of the molecular 
solutions. Therefore, the reducing conditions during the organics burnout did not affect the composi‐
tion of the nanocrystalline particles (apart from the release of  lead oxide due to  its  increased vapour 
pressure at these elevated temperatures). This fact deprives the nanoparticle dispersion routes of the 
possibility to transfer the orientation of substrate to the derived thin films. On the other hand, the high 
compositional stability of the particles provides for good reproducibility of polycrystalline layers that is 
not as strongly dependent on drying and pyrolysis conditions as in the case of the molecular precursor 
solution routes.  
8.3 Secondary phases 
In agreement with the  literature on  lead titanate bulk material and thin films (cf. Section 8.1.1),  lead 
deficient fluorite or pyrochlore phases were completely absent under all processing conditions. Apart 
from the low relevance of these secondary phases for the synthesis of pure PbTiO3, the lead excess in 
the precursor solutions prohibited any possible formation thereof in any case. This measure, however, 
caused the inclusion of lead oxide in the films under certain circumstances. PbO was most prominent in 
very thick coatings deposited from undiluted precursor solutions which served primarily for the quali‐
tative determination of  the  intermediate phases  (see previous  section). A  representative diffraction 
pattern detail  that  illustrates  the presence of  a  considerable quantity of  lead oxide  is presented  in 
Fig. 8.5. The corresponding sample was annealed at 700 °C for a period of 30 s. Besides  lead titanate 
perovskite and substrate reflections, the detected signals were attributed to orthorhombic PbO, space 
group Pcam [120]. The strongest reflection of the randomly oriented reference material is the 111 re‐
flection at 2θ = 29.079°. but in the as‐prepared coating the respective planes gave only a minor peak in 
the diffractogram.  Instead, a preferred  [020] orientation showed, probably owing  to the similarity  in 
lattice distances  to  the  tetragonal PbTiO3  (101) planes. Post‐deposition annealing of  the  samples at 
elevated temperatures for  longer durations did not result  in substantial volatilisation of the PbO sec‐
ondary phase as its XRD signals remained strong.  
The standard preparation routine of lead titanate thin films optimised with regard to their ferroelectric 
performance  yielded phase‐pure perovskite  layers  exempt of detectable  traces of  lead oxide. Obvi‐
ously, the coating thickness was the key parameter determining whether the 15% surplus of  lead en‐ 
 
 
 
Fig. 8.5: Zoom into an x‐ray diffractogram of a thick lead titanate coating fired at 700 °C which comprises lead oxide as 
a secondary phase (* indicates a rutile reflection from the substrate). 
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tirely evaporated during the applied heat‐treatment or condensed as a secondary phase of PbO.  It  is 
self‐evident  that a volatile agent persists  inside a matrix  the  longer  the  larger  the  latter’s volume  is. 
Thus, it is sooner released from thin coatings than from thicker ones in which it might then be trapped 
as in the described case.  
In pyrolysed samples, however, weak PbO 111  reflections were  found  in grazing  incidence measure‐
ments  independent of  the  film  thickness.  This meant  that  the  evaporation of  lead oxide  started  at 
temperatures of about 400‐450 °C which is consistent with reports on the formation of lead‐deficient 
phases in this temperature regime [45]. Since the peak height of the 111 reflection did not vary signifi‐
cantly with  the  incident angle,  it was assumed  that  the PbO was preferentially  located  close  to  the 
surface of  the  coatings. This  suggestion  is  in accordance with  the  findings of Watts and  co‐workers 
[121]  who  determined  a  lead  content  profile  with  Pb  enriched  surface  regions  in  sol‐gel  derived 
Pb(Zr0.52Ti0.48)O3 thin films by x‐ray photoelectron spectroscopy (XPS). Due to the slower crystallisation 
rate of PZT as compared to pure PbTiO3, the stabilisation of PbO as a segregated secondary phase is an 
issue of greater  importance regarding  the  fabrication of substituted  than of pure  lead titanate  films, 
especially for the Zr rich compositions.  
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9 Kinetic parameters 
In this chapter, the kinetic data determined for precursor gels and deposited coatings is presented. At 
first, the decomposition and crystallisation kinetics of the bulk‐like gels are discussed that were derived 
by applying  the Kissinger approach.  In  the  subsequent  section, details on  the  JMAK analysis of XRD 
data and the obtained results are described. Finally, the context and the validity of the calculated pa‐
rameters are discussed. 
9.1 Decomposition and crystallisation kinetics derived from DTA 
data 
In this section, the results of the differential thermal analyses are evaluated by the Kissinger method in 
order  to calculate activation energy and pre‐exponential  factor values of combustion and crystallisa‐
tion pursuant to Eqs. (4.4) and (4.5). Among the decomposition processes, the final step prior to crys‐
tallisation was estimated to be the most relevant with regard to microstructure development due to 
possible interference with the crystallisation event (cf. Sections 5.2 and 5.3 as well as Sections 6.3 and 
6.4). Therefore,  the main  focus was directed  to  investigating  this  reaction.  In addition,  the chemical 
transformations  during  combustion  at  the  higher  temperatures were  identified  to  be  primarily  the 
burnout of organic residues accompanied by carbon dioxide formation (see Chapter 7). This fact allows 
for unambiguous  correlation between  reaction and overall activation energy  in agreement with  the 
original postulation of the Kissinger approach for simple reactions of the kind solid ? solid + gas [50]. 
In contrast, the chemical mechanisms that led to the evaporation of alcohols and esters at lower tem‐
peratures were  not  precisely  known  and  largely  took  place  simultaneously  (see.  Section  7.4).  Even 
though  the  analysis was  constrained  to  the  terminal  combustion  and  crystallisation events,  Fig. 9.1 
demonstrates that the Kissinger method was nevertheless not applicable to all precursor gel samples. 
In the depicted case of MP2‐type precursors comprising initial titanium propoxides (primary or secon‐
dary), the decomposition procedure consisted of various individual steps (see Section 7.4.5) occurring 
immediately before crystallisation. The sequence of these steps merged to a continuous process when 
the heating rate increased so that the individual signals were no longer recognisable in the DTA curves. 
The results shown  in Fig. 9.1  illustrate that the clear DTA peaks already vanished at very  low heating  
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Fig. 9.1: Details of DTA curves in the temperature range of final decomposition and crystallisation of titanium propoxide 
based precursor gels of route MP2 recorded at different heating rates. 
rates of less than 5 °C min‐1. Consequently, the collection of data sets that were suitable for Kissinger 
evaluation in a sufficient number to establish satisfactory statistical certainty was utterly impossible. 
In Sections 5.2 and 5.3, the differences in thermal decomposition behaviour and thin film morphology 
evolution between the routes MP1 and MP2 were pointed out. The DTA curves presented there as well 
as the TGA analysis described in Section 7.4 revealed that the 2‐butoxyethanol based precursor gels of 
type MP2 decomposed their organic contents at temperatures by far lower than equivalent samples of 
route MP1. When interpreting the DTA peak data by means of the Kissinger model, it became evident 
that the lower (higher) combustion temperature was connected to a lower (higher) activation energy. 
What is more, the decomposition of MP1 type precursors proceeded very rapidly once the energy bar‐
rier was overcome as the corresponding high pre‐exponential  factor  indicated. The accordant results 
are pictured  in Fig. 9.2 and numerically summarised  in Table 9.1. Actually, the dimension of k0 domi‐
nates the reaction rate kT because, in comparison, the variations of Ea of less than one order of magni‐
tude  only  negligibly  change  the  value  of  the  exponential.  Certainly,  the  fact  that  k0(MP1)  exceeds 
k0(MP2) by a  factor of almost 3 was  (in part) attributed  to  the by approx. 150 °C higher combustion 
temperature of MP1 type gels which provided for increased mobility of the reactants. As for the crys‐
tallisation, however, the rate constant for route MP1 turned out to amount to only less than half the 
value determined for route MP2. The DTA curves (see Fig. 5.1) demonstrated that the ionic rearrange‐
ment from amorphous to crystalline state went undisturbed and thus kinetically unhindered in gels of 
route MP2 owing to  its  low‐temperature decomposition. On the contrary, the final decomposition of 
route MP1 samples and their crystallisation took place coinstantaneously to some extent which most 
likely caused  interference during  lattice formation. Under these circumstances, the reaction rate was 
slowed down. The  respective activation energies differed significantly as well. Potentially,  the amor‐ 
 
Table 9.1: Kinetic parameters estimated by the Kissinger method applied to DTA data of precursor gels (routes MP1 and 
MP2) and precipitated nanoparticles, respectively (time unit: seconds);  * with initial titanium n‐butoxide; ** values for 
the decomposition occurring at ~ 300 °C, the final burn‐out process was not accessible due to major superposition by the 
crystallisation peak. 
Route 
Final decomposition Crystallisation 
Ea / kJ mol
‐1  ln k0 Ea / kJ mol
‐1 ln k0 
MP1  350  39,6 225 22,2 
MP2*  125  13,7 380 49,7 
nanoparticles  200**  17,2** 150 19,6 
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Fig. 9.2: Kissinger plots of a) decomposition and b) crystallisation processes in the investigated molecular precursor gels 
and nanoparticles. 
phous phase of MP2  type gels was  considerably densified  in  the wide  time  (temperature)  span be‐
tween combustion and crystallisation so that the mobilisation of the ions to change their relative posi‐
tions consumed a comparatively high amount of energy.  
With  increasing gel viscosity e. g.  in aged gels, the calculated activation energies  for the combustion 
procedures were found to grow drastically. This observation seems reasonable when considering that 
the determined activation energy is averaged over the entire combustion event. The higher the viscos‐
ity, the more organics might be present as  inclusions surrounded by a tight  inorganic network. Their 
extraction  therefrom  required overcoming a  comparatively higher energy barrier. For  this  reason,  it 
was essential to establish an equivalent degree of gelation in all samples to assure comparableness of 
the calculated values. For an error estimation it was taken into account that despite the application of 
equal preparation conditions, slight variations occurred among several gels of the same precursor solu‐
tion. In addition, a light degree of aging of the gels was almost inevitable during the few days that the 
DTA measurements took. Hence, the precision of the given values is assumed not to exceed ± 10%.  
Although the DTA results of the nanoparticle measurements resembled those of the MP2 type precur‐
sor gels to some degree in terms of combustion and crystallisation temperatures (cf. Section 6.3), this 
similarity was not  reflected  in  the  corresponding  kinetic  values.  The  activation energy  and  the pre‐
exponential factor for the decomposition appearing at around 300 °C were both determined to exceed 
those of the MP2 gels but were still considerably lower than those calculated for route MP1. Again, it is 
pointed out that this transformation was not the final burn‐out process of the nanoparticles. Yet, the 
DTA peak that represented the eventual combustion was not ascertainable by Kissinger analysis owing 
to  the considerable overlap by  the crystallisation signal. The  formation of  the crystalline  lattice con‐
sumed  a  comparatively  low  activation  energy  and proceeded  at  a moderate  rate. Before  the heat‐
treatment,  the nanoparticles were  already existent  in  the phase PbTi0.8O2.6  (see  Section  6.2) whose 
short‐range as well as long‐range order resembled that of the stoichiometric PbTiO3 phase in a higher 
degree than the amorphous state of the gels. Consequently, the accordant transition posed a substan‐
tially lower energetic barrier since it might be classified as a recrystallisation after preceding or simul‐
taneous evaporation of lead oxide.  
When contemplating the results displayed in Table 9.1, it strikes that high (low) activation energies in 
each case went along with high (low) pre‐exponential factors. In other words, the transformations that 
were activated by consumption of a  low amount of energy proceeded at a  lower rate than the reac‐
tions that were associated with a relatively high activation energy barrier. Rather than seeking a true 
chemical or physical explanation for this fact,  is should be noted that, strictly mathematically, among 
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two  lines with different slopes  the one with  the higher negative slope  intersects  the ordinate at  the 
higher value provided that they are positioned at similar ranges of the abscissa. In the presented calcu‐
lations,  this precondition was met since  the  reciprocal peak  temperatures 1/Tm all  lay  in  the narrow 
interval between 1 ∙ 10‐3 K‐1 and 2 ∙ 10‐3 K‐1. As for the veritable meaning of the Arrhenius parameters, 
the reader is referred to the discussion in Ref. [52]. 
Altogether, the values of activation energy reported here agree well with literature reports, consider‐
ing  the  differences  in  the  preparation  routes.  In  differential  scanning  calorimetry  experiments, 
Schwartz and Payne [101] determined th e activation energy for the crystallisation of a sol‐gel precur‐
sor to be 82 kcal mol‐1 (equivalent to 343 kJ mol‐1) which showed the transition from the amorphous to 
the crystalline state at temperatures > 500 °C. This finding corresponds in large part to the values de‐
tected for route MP2 despite some variations  in the reactants and synthesis conditions (the route  in‐
troduced by Budd, Dey, and Payne [30] being applied in the reference). Values in the same dimension 
were even observed for sol‐gel Pby(Zr0.45T0.55)O3 where the influence of the lead content was examined 
in the range 0 ≤ y ≤ 1.15 [60]. In this case, two phase transitions took place: first, the amorphous phase 
converted  to  the  fluorite  structure,  and  second,  the  lead‐deficient  phase  transformed  into  the 
perovskite. For y = 1.15 which matches most closely the composition of the studied lead titanate pre‐
cursor sols of this work, these processes required activation energies of 420 kJ mol‐1 and 300 kJ mol‐1, 
respectively. 
9.2 Crystallisation kinetics derived from XRD data 
9.2.1 Experimental procedure 
Two principle kinds of experiments were performed  in order to assess kinetic parameters from x‐ray 
diffraction analyses: quasi‐isothermal and non‐isothermal procedures yielding ex situ and  in situ XRD 
data, respectively.  In detail, the samples of the first category were prepared by annealing the depos‐
ited wet coatings on a pre‐heated hotplate as for the determination of intermediate phases (cf. Section 
8.2).  In  order  to  ensure  equally  fast  cooling  to  room  temperature,  the  samples were  immediately 
placed on a metal plate when removed from the hotplate. Due to the low mass and the high thermal 
conductivity of  the  silicon  substrate,  the heating and  cooling  rates were estimated  to be extremely 
steep. Hence, they were presumed negligible compared to the total annealing period and thus allowed 
for classifying the heat‐treatment as quasi‐isothermal. Annealing terms of 1 s to 10 min were applied, 
varied on  the  time scale of seconds  for  the shorter durations and  in  increasingly  larger  intervals  for 
longer durations. This schedule was chosen  to  facilitate  recording  the  fast‐happening changes  in  the 
initial stages of the observed processes. It is obvious that this is also the range in which the error of the 
annealing time  is  largest because of  limited human precision  in sample handling within fractions of a 
second.  
Non‐isothermal conditions during XRD measurements were realised  in  the  temperature chamber ac‐
cessory  (see Section 4.2.3). The  coatings  that underwent  this kind of measurement procedure were 
dried at 200 °C for 30 s to stabilise them for the time delay between preparation and the start of the 
measurement run. Continuously repeated scans were carried out while gradually heating the sample 
(in  situ  experiments). Operating  the  line  detector  in  the  described  static mode  provided  for  short 
measurement times of a few seconds for a 2θ interval of 3.346°. However, a minimum collection time 
of 30 s was chosen to enhance the signal to noise ratio. The static mode required the focussing geome‐
try of the x‐ray beam. Since in this study no other monochromator than nickel filters were available for 
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this setup, the measurement artefact of the nickel absorption edge at the ascending flank of the Pt 111 
reflection prevented that the evolution of the PtxPb phase and the PbTiO3 [111] orientation were inves‐
tigated by  this  technique. The alternative of  scanning over  the diffraction angle  segment of  interest 
with the parallel beam optics was considerably more time‐consuming and, thus, not appropriate espe‐
cially to monitor the low‐intensity reflections in the early stages of crystallisation. Consequently, the in 
situ analyses were evaluated just with regard to the lead titanate 100 and 110 reflections.  
The obtained XRD data were  interpreted by applying the original Avrami approach (Eq. (4.9)) and the 
derivative formula for non‐isothermal experiments (Eq. (4.10)) to the ex situ and in situ measurement 
results, respectively. Actually, the absolute intensities of the reflections were used for the calculations 
instead  of  relative  intensities  or  peak  areas.  This  procedure was  justified  by  the  following  circum‐
stances: Since the platinum bottom  layer turned out to be a reacting agent rather than an  inert sub‐
strate,  its  111  reflection  was  ruled  out  as  an  external  standard  reference  to  determine  relative 
intensities of  the  sample  reflections. As  for  the approximation of peak areas,  reflection overlapping 
was  found  to  be  a major  drawback.  This  held  true  for  all  considered  peaks,  i. e.  the  001/100  and 
101/110 reflection doublets of PbTiO3 as well as the PbTiO3 111 and PtxPb 111 reflections in the shoul‐
der of the Pt 111 reflections. For this reason, the common algorithms (e. g. Pseudo‐Voigt) gave values 
which were  afflicted with  large error margins,  in particular  for  small peak areas. Consequently,  this 
method did not provide higher accuracy than the calculation using absolute intensities. Although varia‐
tions of the reflection width potentially indicating a change in grain size were not accounted for when 
taking the peak height  instead of  its area as a measure  for the degree of crystallinity, the deviations 
between  the  outcomes  of  both  approaches  were  determined  to  be  insignificant.  Therefore,  the 
straightforward data  readout was preferred  for actual use. The  influence of  varying grain  sizes was 
considered in the discussion of the results. 
The data presented  in  the  following paragraphs were obtained  from  samples deposited  from  route 
MP1 type precursor solutions (ex situ and in situ) and nanoparticle dispersions (in situ). As these routes 
had proven to yield the highest‐quality ferroelectric thin films, they were selected as model systems to 
be examined by this experimentation. 
9.2.2 Ex situ analysis 
The lack of an internal standard with constant reflection intensity made it necessary to verify an analo‐
gous noise  level of  the  individual diffractograms. Furthermore, multiple XRD scanning of each speci‐
men  in  90°  steps  of  in‐plane  rotation were  necessary  in  order  to  compensate  for  possible  texture 
effects that caused variations of the total count rate as explained in Section 5.4. As‐determined aver‐
age intensities served as raw data for the evaluation. 
In Fig. 9.3, the Avrami‐type plot for the evolution of the intermetallic lead platinum phase is depicted. 
It is obvious that the graph is strongly non‐linear in the observed time interval, thus demonstrating that 
this crystallisation process did not follow the underlying pathway of the JMAK model. As a short reca‐
pitulation, one of its basic assumptions consists in a steady number of pre‐existing nucleation sites: The 
suggested concept that the PtxPb phase formed upon diffusion of lead atoms into the platinum bottom 
electrode in stepwise or transiently varying compositions contradicted this model in several ways. The 
precondition of a constant quantity of nucleation sites was violated  in  that  the reaction volume was 
estimated to expand during the phase formation progress.  In addition, the amount of  lead atoms re‐
duced from the ionic state varied with time as well. On the whole, the crystallisation of the intermetal‐
lic phase was considered not  to  take place  in a closed system as  required  for describing  it by  JMAK 
kinetics. 
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Fig. 9.3: Avrami plot for the formation of the PtxPb intermediate phase. 
In contrast, the perovskite crystallisation data gave linear tendencies in Avrami plots. Remarkably, the 
slopes (consistent with the Avrami exponents) were not found to alter significantly for the three reflec‐
tion signals 001/100, 101/110, and 111, hence suggesting a congeneric growth mechanism independ‐
ent of the lattice orientation. Anyhow, the determination of exact results was impeded by considerable 
scattering of the data around the  line  fit as exemplified  in Fig. 9.4. Even though the  intensities were 
averaged over the various scans of each sample, the statistical fluctuations and possibly the  in‐plane 
texture had a substantial impact on the data quality. Nevertheless, it was possible to estimate the di‐
mensions  of  the Avrami  exponent  to  lie  in  the  range  0.3 ≤ n ≤ 0.5  and  the  activation  energy  to  be 
200 kJ mol‐1 ≤ Ea ≤ 300 kJ mol
‐1. By trend, the higher (lower) limits of the given intervals were obtained 
by applying the highest (lowest) crystallisation temperatures. The reason why the dimensionality of the 
growth process increased with temperature will be discussed below in Section 9.3. 
 
 
 
Fig. 9.4: Avrami plot of the perovskite 111 reflection determined by ex situ XRD measurements, representative for the 
formation of the perovskite phase as a whole. 
9.2.3 In situ analysis 
As mentioned above, the non‐isothermal in situ XRD measurements provided only information on the 
evolution of the 100 and 110 orientations. Again, the outcome of the investigation was essentially the 
same for these two orientations as already observed  in the ex situ experiments. A typical  isoline plot 
and the derived evaluation dataset obtained from a coating of undiluted precursor solution are given in 
Fig. 9.5. In the initial phase of the crystallisation, considerable deviation from the ideal sigmoidal shape 
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of the curve was noticeable  indicating  that the  instant rate of the  transformation was  larger  than  in 
Avrami’s model system. The stage of rapid conversion was followed by a short period in which the rate 
of transformation was apparently reduced before  increasing again to a rather steady  level. Since the 
latter was achieved approximately at the phase transition temperature  from tetragonal to cubic, the 
alleged drop of the crystallisation rate at lower temperatures was a consequence of the splitting of the 
observed  reflections  whose  absolute  intensities  were  evaluated.  Mathematically  speaking,  the  re‐
quirement of  constant peak area  calls  for  reduced peak height when  the breadth  increases. As  the 
isolines plot depicted in Fig. 9.5a illustrates, the peak width in the tetragonal regime considerably ex‐
ceeded  that of  the cubic phase, although  the  two  reflections  (in  this case 001 and 100) had not yet 
evolved as two distinct peaks in this early stage of crystallisation.  
After this primary phase, the growth mechanism agreed well with the JMAK description as the simu‐
lated graph matched the measurement data to a high degree. The  fitting was computed by  iterative 
least  squares method  to  Eq. (4.10).  The  resulting  kinetic  parameters  representative  for  all  runs  are 
given in Fig. 9.5b. The Avrami exponent n was again found to take a value in the order of 0.3 to 0.4 as 
derived from the ex situ measurements as well. The activation energy Ea was calculated to an amount 
of approx. 200 ± 30 kJ mol‐1 which is in excellent agreement with the results of the Kissinger analysis of 
the bulk gel samples (see Table 9.1) and the quasi‐isothermal investigation. As for the pre‐exponential 
factor K0, the figure derived by the simulation concurred well with the corresponding values presented 
above, too, even though its error margin exceeded that of the other calculated variables by far. Proba‐
bly, the reason for the high uncertainty of K0 was the discrepancy of the measurement data and the 
curve fit for the starting regime of the transformation. Actually, the influence of K0 on the amount of 
X(t) is largest in this stage where T reaches its lowest values (cf. Eq. (4.10)). When only the data beyond 
the phase change  temperature were  included  in  the calculation,  the error margin decreased  though 
not to a satisfactory  level due to  lack of accurate data  for small X(t). This problem was addressed  in 
detail by Smith [122]. 
In principle, the progression of the X(t) vs. temperature plot obtained for nanoparticle dispersion de‐
rived  films equalled  those of  the molecular precursor solutions presented  in Fig. 9.5. The computed 
values for n, Ea, and  ln K0 amounted to 0.16 ± 0.8, 160 ± 90 kJ mol
‐1, and 16.6 ± 20. The activation en‐
ergy and the pre‐exponential factor again ranged in the same dimension as the results of the Kissinger 
interpretation. As  for  the uncertainty of K0,  the aforementioned arguments held as well. The deter‐
mined Avrami exponent was significantly smaller than in the molecular precursor solution films which 
meant that the crystallisation proceeded at a slower rate. This  fact was corroborated by  the smaller 
slope in the linear region of the curve, in comparison leading to a later completion of the conversion.  
 
 
 
Fig. 9.5: a)  Isoline plot of  the 100 perovskite  reflection, and b) XRD measurement data, simulated curve  fit and com‐
puted kinetic parameters for a non‐isothermal crystallisation experiment carried out at a heating rate of 2 °C min‐1; χ 
denotes the correlation coefficient. 
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9.3 Interpretation 
Despite the unlike specimen natures and measurement conditions, the Kissinger analysis and the JMAK 
evaluation yielded largely comparable results with respect to the activation energies attributed to crys‐
tallisation. These were calculated to approximately equivalent values by all three approaches so that 
high certainty was ascribed to their magnitudes. Similar activation energies were reported for bulk lead 
titanate and  lead zirconate titanate prepared by various techniques [101, 123, 124].  It was especially 
remarkable that the crystallisation in the bulk gel samples and the deposited films obviously imposed 
almost  the  same energy barriers.  This  analogy had been unforeseen prior  to  the  study  and,  to  the 
knowledge of the author, has not been experimentally assessed before. 
The very low Avrami exponents of less than 0.5 derived for the perovskite crystallisation could not be 
explained by the general correlation between the quantity of n and the transformation mechanism (cf. 
Table 4.1). Nevertheless, literature reports on such low Avrami exponents are not uncommon. For ex‐
ample, Choi et al. [125] found n to be as low as 0.3 when investigating the transformation from amor‐
phous  titania  to  nanocrystalline  anatase.  They  explained  their  finding  to  be  the  indication  for  one‐
dimensional diffusion‐controlled growth with preceding  instantaneous nucleation. Theoretical consid‐
erations on  the origins of  reduced Avrami  exponents were presented by Weinberg  and  co‐workers 
[126]. Their simulations showed that finite size effects as well as anisotropic growth decreased n, both 
of which may be extremely relevant in thin films.  
The proposed diffusion‐dominated growth mechanism  is suggested to apply to the  films prepared  in 
this work as well.  Immediate nucleation was estimated  likely to occur at  the  film‐substrate  interface 
and potentially at the layer surface which served as heterogeneous nucleation sites. Compared to the 
film  volume,  these  areas were  sufficiently huge  to  govern  the nuclei  formation over homogeneous 
nucleation  in the volume so that nucleation at  impurities, e. g. residual organics, apparently played a 
subordinate role. Therefore,  it was assumed that  initially,  laminar grains formed at the  interface and, 
upon impingement, expanded into the remaining third dimension towards the film surface. This model 
was  consistent with  the mostly  columnar  structure of  the deposited  layers after  crystallisation. Fur‐
thermore, it complied with the polycrystalline nature of the layers annealed in air because the similar 
Avrami  exponents  for  all  orientations  pointed  to  equivalent  growth mechanisms. A preferred  [111] 
orientation as usually obtained in PZT films was achieved only if the thermal treatment was performed 
under reducing conditions (cf. Section 8.2). This procedure enhanced the retention time of the interfa‐
cial PtxPb phase. Instead of altering the overall kinetics, its extended existence evidently promoted the 
probability of texture transfer. Hence, [111] oriented grains grew preferentially from the nuclei at the 
interface. This observation also prioritised bottom‐up growth from the film‐substrate interface towards 
the surface over the opposite direction.  
In addition, the assumption that the growth process was diffusion‐controlled was further supported by 
the observation that in the quasi‐isothermal experiments, increased crystallisation temperatures impli‐
cated higher Avrami exponents like in Ref. [125]. The ion migration was even slower in the nanoparti‐
cle dispersion precursors which manifested  itself  in a  reduced magnitude of n versus  the molecular 
precursor  solutions.  Comparison with  literature  results  on  bulk  PbTiO3  and  Pb(Zr1‐xTix)O3 [103,  124] 
revealed mostly diffusion‐dominated crystallisation processes as well, though  the dimensionalities of 
growth were different as expected in the absence of spatial constrictions. In this study, it was refrained 
from deriving n from DTA peaks because the method proposed by Kissinger [51] and applied by Merkle 
and Bertagnolli [60] were not considered to provide for very accurate results. Consequently, the rela‐
tion between corresponding values for the prepared bulk gels and thin films was not available. 
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10 Lead barium titanate thin films 
Some principle effects  that were  found  to be associated with  the  substitution of  lead  titanate with 
barium titanate are described in this chapter. At first, the literature on (Pb1‐xBax)TiO3 ceramics and thin 
films are  summarised  to give an overview on  the knowledge  in  the  field.  In  the  second  section,  the 
experimental details are specified before presenting the results in detail. 
10.1 Literature on the system lead barium titanate 
One of the first publications that dealt with (Pb1‐xBax)TiO3 ceramics  in various compositions (0 ≤ x ≤ 1) 
was authored by Shirane et al. [127] who investigated the crystal structure of the pure compounds and 
their mixtures. The pyroelectric properties of bulk  lead barium  titanate with equimolar  ratio of  lead 
and barium were  studied  in  the 1980s  [128].  Saegusa  and  co‐workers  [129] determined  the  critical 
grain size for the tetragonal phase of barium rich (Pb1‐xBax)TiO3 powders in order to assume the limit of 
ferroelectricity. At the Californian  Institute of Technology, several groups engaged  in the preparation 
and characterisation of lead barium titanate thin films. Investigations of the c/a ratio and the accom‐
panying  internal  stress  of MOCVD  derived  thin  films  on  [001] MgO  substrates were  carried  out  by 
Goodwin’s co‐workers [130, 131] with the scope of evaluating the ferroelectric properties. Yet, corre‐
sponding polarisation vs. electric field characteristics were not presented. The Haile group reported on 
wet‐chemical deposition of Pb0.5Ba0.5TiO3 layers by use of sol‐gel type chelated precursor solutions on 
[100] oriented MgO single crystals [132, 133]. They, too, calculated the lattice constants and assessed 
their  influence on  the  film orientation, motivated by  the possibility of  implementing  such  films  into 
microactuation devices. An MOD type route based on lead and barium acetates dissolved in the com‐
plexing agents 2‐methoxyethanol and acetic acid was described in Ref. [134]. The films with a lead to 
barium molar ratio of 4 : 1 were deposited on the common platinised silicon substrates as well as on 
quartz. According to the presented results, the prepared films exhibited a tetragonal structure and a 
certain hysteretic behaviour of P over E, but  the paper  lacks precise details about  the synthesis and 
measurement procedures. A more thorough study of the electrical characteristics and microstructure 
of pure and manganese doped lead barium titanate films was published by Hoffmann et al. [135]. They 
deposited  thin  films on standard Pt[111]/TiOx/SiO2/Si substrates and powders by a hybrid CSD  route 
10.3 Morphology 
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involving  short‐chain  carboxylates  of  lead  and  barium,  acetylacetone‐stabilised  titanium‐tetra‐n‐
butoxide, and the solvents propionic acid and 1‐butanol. Very recent literature reports on more com‐
plex solid solutions like Pb0,25BaxSr0,75‐xTiO3 films for tunable dielectrics [136], the relaxor material lead 
barium zirconate titanate  in bulk ceramic and  layered  form  [137, 138] and various other compounds 
with even greater numbers of constituents.  
10.2 Sample preparation 
In order to flexibly alter the stoichiometry of the (Pb1‐xBax)TiO3 films, the separately prepared precursor 
solutions for lead titanate and barium titanate were mixed prior to deposition in the appropriate molar 
quantities. The alternative approach to synthesise precursor solutions containing  lead as well as bar‐
ium compounds was considered not to yield fundamentally different results though imposing elevated 
efforts and reduced flexibility in the experiments. The preparation conditions were basically the same 
compared to the pure PbTiO3  layers either for optimum ferroelectric film deposition or for the phase 
evolution studies. In addition, films of the mixed system were also fired at higher temperatures corre‐
sponding to the annealing parameters common for barium based titanate coatings. The miscibility of 
all  routes among each other was  confirmed, even  for  the propionic acid  containing  route BTO‐MP2 
with the other butanol‐based precursor solutions. Most analyses of the properties of the derived films 
did  not  show  a  significant  impact  of  the  chemical  composition  of  the  barium  titanate  precursors. 
Hence, this parameter will be specified in the following discussions only when it is of essential impor‐
tance. 
10.3 Morphology 
In general, barium titanate layers prepared by the CSD technique develop smaller grain sizes than the 
lead  titanate  based  routes  except  for  films  deposited  from  very  thin  coatings.  According  to  the 
Schwartz model  of  competition  between  homogeneous  and  heterogeneous  nucleation  (cf.  Section 
8.1.2),  the differing microstructures  result  from  the unequal  thermal  input applied  to  crystallise  the 
films. In this way, thermodynamically unfavoured homogeneous nucleation events take place through‐
out  the volume of barium  titanate  layers  fired at high  temperatures. Their  influence on morphology 
development of the whole coating is of greater importance than the contribution of the concurrently 
evolving  grains  growing  from  heterogeneous  nucleation  sites  predominantly  found  at  the  film  sub‐
strate  interface. The mixture of barium and  lead titanate precursor solutions  is thus expected to pro‐
duce Pb1‐xBaxTiO3 films with intermediate grain sizes.  
As the SEM images presented in Fig. 10.1 illustrate, these assumptions were indeed confirmed by the 
experiments. Under the preparation conditions optimal for pure PbTiO3 thin films (see Section 5.1.2), 
an increasing barium content altered the columnar character of the layers to granular.  The grain size 
concurrently decreased from about 300 nm to around 50 nm as follows from the visual  inspection of 
the SEM images. This compositional effect on the grain size was partly compensated by enhanced firing 
temperatures. As an example, Fig. 10.2 demonstrates scanning electron micrographs of cross‐sections 
through thin films that were annealed at 800 °C for 5 min.  
Compared to the grain size, the thickness of the (Pb1‐xBax)TiO3 films partly showed the opposing trend, 
i. e. the layers grew thicker the more barium was incorporated in the precursor solution. This trend is 
visible in the series of samples in Fig. 10.1. Basically, the film thickness of an individual coating may be 
varied by several processing parameters, for instance the spinning velocity or the calcination time and  
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Fig.  10.1:  Scanning  electron micrographs  of  (Pb1‐xBax)TiO3  thin  films  of  composition  a)  x = 0,  b)  x = 0.25,  c)  x = 0.5, 
d) x = 0.75, and e) x = 1, annealed at 650 °C for 10 min at a heating rate of 10 °C s‐1. 
temperature. Moreover,  important  influence  factors of  the  chemical  composition on  layer  thickness 
are the concentration, the viscosity, and the volatilisation characteristics of the coating solution. The 
latter two are closely associated with the viscosity, the boiling point, and the vapour pressure of the 
utilised solvent. The depicted samples were prepared by mixing precursor solutions of types MP1 for 
both lead titanate and barium titanate of equal molarity. As for route BTO MP1, it comprised consider‐
able amounts of 2‐aminoethanol. This solvent’s viscosity amounts to 20 mPa s which exceeds the vis‐
cosity of  the other  component 1‐butanol by a  factor of about 7.  In addition,  the boiling point of 2‐
aminoethanol lies at 171 °C, more than 50 °C above the boiling range of 1‐butanol. Consequently, the 
derived pure barium  titanate  films were almost  three  times as  thick as  the pure  lead  titanate  films. 
Mixtures of  the other  routes did not demonstrate  this effect  to  the same extent because  the differ‐
ences  in  the  physical  characteristics  of  the  solvents were  not  as  great  except  for  2‐butoxyethanol. 
Though  its boiling point, vapour pressure and viscosity are very  similar  to  those of 2‐aminoethanol, 
coatings  obtained  from  2‐butoxyethanol  based  precursor  solutions  were  found  to  exhibit  a  lower 
thickness. This fact demonstrates the complexity and variableness of the relation between the physical 
properties of the solvent and the coating behaviour of a particular precursor solution which is not al‐
ways self‐evident.   
10.4 Polarisation characteristics 
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Fig. 10.2: Cross‐sectional SEM  images of (Pb1‐xBax)TiO3  layers crystallised at 800 °C for 5 min; the barium contents are   
a) 5%, b) 10%, and c) 20%.  
10.4 Polarisation characteristics 
While polycrystalline thin films of lead titanate were shown to be ferroelectric (see Sections 5.5.1 and 
6.6), barium  titanate  layers of  suchlike  crystalline  character usually  lack a  spontaneous polarisation. 
This phenomenon has been attributed to size effects (critical grain/domain size for the occurrence of 
macroscopic  ferroelectricity) and a  reduction of  the Curie  temperature  to below  room  temperature 
[139]. As a result of this circumstance, the ferroelectric character of PbTiO3 was gradually reduced with 
increasing barium content of  the  films. This effect went along with  the crystallographic  changes de‐
scribed in the following section. In Fig. 10.3, representative hysteresis loops are depicted to clarify the 
decrease  in polarisation  for growing values of x.  It  is obvious  that a  small degree of Ba  substitution 
already caused a considerable loss in polarisation. In the graph, it is demonstrated that a lead barium 
titanate film with a Barium fraction x of 25 mol‐% exhibited only one third of the remanent polarisation 
of the pure PbTiO3 layer. By farther increasing x. the relative changes became smaller until finally, the 
linear  paraelectric  characteristic of pure barium  titanate  in  the  rather  low  voltage  interval was ob‐
served.  
Actually, an analogous trend  is observed when hysteresis measurements are performed at  increasing 
temperatures approaching and eventually passing the phase transition from ferroelectric to paraelec‐
tric. As Fig. 2.2 illustrates, the polarisation is gradually reduced the smaller the difference between the 
rising material’s temperature and the phase change temperature becomes. Above the transition to the 
paraelectric phase, the hysteresis loop vanishes and the P‐E response is found to be linear. In the case 
of the presented results, the point of transition was estimated to lie in the composition range around 
x = 0.2. Further discussion of this issue will follow in the next section.  
In principle, this tendency occurred for the mixed systems of two molecular precursor solutions as well 
as for the hybrid system of barium titanate molecular and lead titanate nanoparticle precursors. How‐
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ever, the application of the  latter route yielded thin  films that preserved unaltered  ferroelectric per‐
formance up to a barium content of x = 0.1. In contrast, the all‐molecular precursor approaches led to 
a degradation of the hysteresis loop already at half this x value. This finding indicates that the intermix‐
ing of  lead and barium titanates  in the  layers was  less pronounced when the PbTiO3 component was 
implemented as nanoparticles at least when only a small amount of barium titanate was present. 
 
 
 
Fig. 10.3: Hysteresis  loops of (Pb1‐xBax)TiO3 thin films with different compositions  in the range 1 ≤ x ≤ 0 demonstrating 
the decrease of polarisation with increasing barium content. 
10.5 Crystallographic features 
As mentioned above, polycrystalline barium titanate thin films normally do not exhibit ferroelectricity. 
From the crystallographic point of view, this means that they do not obtain the macroscopic tetragonal 
phase. Instead, they exhibit a centrosymmetric cubic phase in which only local tetragonal distortion is 
detectable  for  instance by Raman spectroscopy  (cf. e. g.  [24]).  Intermixing  lead titanate, that crystal‐
lises into a tetragonal phase with a rather high c/a ratio of about 1.06, and barium titanate in thin film 
form reduces the tetragonal unit cell distortion. Fig. 10.4 illustrates the change of the lattice constant a 
as calculated  from  the peak positions corresponding  to  the 100  reflection with varying composition. 
The progression of this plot turned out not to follow a linear fit as in binary systems following Vegard’s 
law [140] but instead resembled the data presented by Shirane [127] for bulk (Pb1‐xBax)TiO3. However, 
some differences were observed.  In  the  reference,  the mixed phases exhibited  tetragonal symmetry 
over the whole range of x. On the contrary, the lattice constant observed for pure barium titanate films 
in this study matched the cubic structure observed at elevated temperatures [141] or under neutron 
bombardment at 100 °C [142]. Similarly, the pure lead titanate phase fitted best the data reported for 
427 °C given in Ref. [143]. Furthermore, a clear splitting of the 001/100 reflections was visible only for 
small x values of at most 0.05. Two distinct, separable reflections only occurred at even lower barium 
contents of not more than 2%. This did not necessarily mean that the tetragonal phase was not exis‐
tent in the compositions of higher x values but that the potential splitting could not be resolved by use 
of the available laboratory XRD equipment. In addition, it is pointed out that when including the lattice 
constant c in the observation, the dependency of the unit cell dimension on the composition became 
more complex. c(x = 0) amounted to approx. 4.12 Å so that the average (or pseudocubic)  lattice con‐
stant a’ = (a2c)1/2 considerably exceeded the actual a parameter. This result is a general mathematical 
conclusion valid for all tetragonal crystal systems. As for the progression of the graph in Fig. 10.4, the 
plot of a’ over x then gave a minimum in the range of x = 0.15. a’ is directly related to the unit cell vol‐
ume (V = (a’)3) which consequently exhibits the same tendency. The volume that follows from cubing 
the determined lattice constant a = a’ for x = 0.25 falls below the unit cell volume of tetragonal BaTiO3  
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Fig. 10.4: Dependence of the lattice constant a on the composition variable x in (Pb1‐xBax)TiO3 thin films. 
of space group P4mm and below that of cubic BaTiO3 of space group Pm3m  by at least 4% (see e. g. 
Ref.  [144]).  Investigating the exact details of the atomic arrangements  in the mixed phases went be‐
yond the scope of this work and might be addressed in further studies using more specialised crystallo‐
graphic equipment. 
10.6 Intermediate phases 
Since the intermediate lead platinum phases detected for the lead titanate films were identified to be 
based on the presence of Pb, their occurrence was supposed to be influenced by the content of barium 
in  layers of  (Pb1‐xBax)TiO3. The  change  in  composition was accompanied by  a decrease  in maximum 
concentration  viable  for  the different  synthesis  routes. Precursors of  type PTO MP1  and MP2 were 
prepared as one‐molar stock solutions whereas the BTO routes were limited to 0.2 mol L‐1 (MP1 based 
on 2‐aminoethanol) and 0.3 mol L‐1  (MP2 comprising propionic acid),  respectively. Consequently,  the 
analysis was restricted to rather thin coatings deposited from mixed precursor solutions for the whole 
compositional range in order to exclude the influence of varying film thickness within a series. As was 
deduced in Section 8.2, the kinetic aspect had to be taken into account when investigating thin layers 
because the subsiding reactions took place within a shorter time. Thus, the samples which were pre‐
pared  for  the  XRD  study  on  the  intermetallic  phase  in  the  (Pb1‐xBax)TiO3  system were  annealed  at 
450 °C for the short period of 10 s. 
The corresponding results revealed that instead of a gradual intensity decrease of the PtxPb 111 reflec‐
tion with growing barium content, its signal was found to be constant over a certain range of x before 
disappearing abruptly. The critical x value at which the formation of the lead platinum phase was com‐
pletely  suppressed  depended  on  the  utilised  barium  titanate  precursor  route.  For mixed  precursor 
solutions of routes MP1 of both barium titanate and  lead titanate, the described permanence of the 
PtxPb reflection was observed down to x < 0.5 as depicted  in Fig. 10.5. At an equimolar ratio of  lead 
and barium in the mixed phase, the respective signal was just about barely visible (note the logarithmic 
scaling), thus indicating the limit of the intermetallic phase evolution.  
When a route BTO MP2 kind precursor solution was admixed instead, the interfacial alloy formed only 
in  the  range of up  to 5% barium content. This  finding clearly originated  from  the different chemical 
natures of the precursor solution types (cf. Section 3.3.1). Route BTO MP2 comprises a metallo‐organic 
decomposition type precursor that undergoes physical gelation and  low‐temperature combusting or‐
ganics. In comparison to the sol‐gel type route BTO MP1, the organic matrix is removed at lower tem‐
peratures or, with respect to a non‐isothermal experiment, in a shorter time interval. As a result, the 
10 Lead barium titanate thin films 
95 
 
probability of  creating  reducing  conditions at  the  film  substrate  interface  in  the  temperature  (time) 
range in which the intermetallic phase existed was substantially decreased. The fact that the XRD signal 
did not decline gradually with decreasing barium content emphasised the  interfacial character of the 
lead platinum phase. Obviously, its thickness was dominated by parameters other than the actual lead 
content in the range 0 ≤ x < 0.5 (see discussion in Section 8.2). As for the promotion of the [111] orien‐
tation, the same conclusions as for the pure lead titanate films could be drawn. Unless the intermedi‐
ate phase was observed to evolve  in the course of the heat‐treatment, the (Pb1‐xBax)TiO3  layers were 
mainly  randomly oriented.  In  the case of  the  lead‐rich compositions, however,  the  films annealed  in 
slightly reducing atmosphere (confined space without gas exchange) developed preferred [111] orien‐
tation in analogy to the pure PbTiO3 layers.  
 
 
Fig. 10.5: XRD pattern details of lead barium titanate thin films of different composition demonstrating the effect of the 
barium content on the formation of the lead platinum intermediate phase. 
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11 Conclusions 
The scope of this study was to identify the mechanisms of microstructure formation and phase transi‐
tion as well as  the subsiding kinetics  in wet‐chemically derived  lead  titanate  thin  films on platinised 
silicon substrates. For  this purpose, different chemical solution deposition processes  for high‐quality 
ferroelectric PbTiO3 layers were initially developed. Different sol‐gel type routes and a microemulsion‐
mediated nanoparticle approach were investigated. They were compared with respect to their decom‐
position behaviour and its effect on layer morphology and electrical properties. It was sought to clarify 
the molecular reactions during precursor solution synthesis and the heat‐treatment applied during thin 
film preparation. The evolution of crystalline phases and the orientation distribution was monitored in 
ex situ and in situ x‐ray diffraction experiments. Finally, the changes induced by isovalent substitution 
of lead by barium were determined on the basis of the obtained findings.  
As  for  the molecular precursor  solution  routes,  the choice of  titanium alkoxides as  starting material 
besides lead acetate and alcoholic solvents constituted their strong sol‐gel nature. The particular initial 
reactants exerted a major influence on the film characteristics. Differing combustion behaviours were 
identified as the origin for this dependency. Especially, variations of the temperature interval between 
the final decomposition of the organic matrix and the crystallisation onset were responsible for altering 
layer morphologies. In detail, similar combustion and crystallisation temperatures were found to cause 
interference of the two transformations which resulted in an overall granular microstructure with small 
grain size when  the  films were annealed at steep heating  ramps. On  the contrary, a columnar mor‐
phology with broad grains of a few hundreds of nanometres in width was obtained from the same kind 
of precursor  solutions at  slower  rates of heating.  Low‐temperature decomposing precursor  systems 
showed this columnar‐type morphology independent of the heating rate. By considering this interrela‐
tion, annealing scheme was adjusted in order to enhance the layer quality for each precursor composi‐
tion.  Optimised  processing  conditions  also  included  the  crystallisation  of  every  single  deposited 
coating.  Moreover, the thickness of each individual coating was limited to a maximum of about 30 nm 
after  firing. These measures were essential  to avoid  cracking of  the  layers which had been a major 
drawback in earlier reports on CSD derived lead titanate films. Stacks of four coatings that amounted 
to a total thickness of 100 to 120 nm represented  ideal samples regarding morphology and electrical 
properties. The polarisation vs. electric field characteristic revealed remanent polarisation values of up 
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to 55 µC cm‐2 for columnar‐like grown dense films with preferred [001]/[100] orientation. In combina‐
tion with low leakage current densities, the ferroelectric performance of the described films exceeded 
that of corresponding literature results. 
Molecular precursor solutions of very similar type were introduced as one of the basic components to 
fabricate  the nanoparticle dispersions. An  inverse‐micellar microemulsion served as  the second con‐
stituent that contained small droplets of water dispersed in an unpolar medium. When mixing the two 
elements,  the  precursor  solution molecules were  hydrolysed  in  the micelle  cores  and  formed  solid 
condensates  in the confined space. In comparison to the solution approaches, the nanoparticle route 
offered more degrees of  freedom  concerning  the  selection of deposition parameters.  It was  shown 
that the particles of several nanometres in diameter exhibited a nanocrystalline phase of the composi‐
tion PbTi0.8O2.6. This phase actually reflected the 15% excess of lead compound in the initial precursor 
solution implemented to compensate for the volatilisation of lead oxide at elevated temperatures. The 
nanocrystalline  lead  titanate  derivative was  suitable  to  prepare  continuous  PbTiO3  layers  by  single 
coatings of more than 100 nm. By repeating the deposition routine, continuous thicker films of a few 
hundreds  of  nanometres were  realised. However,  the  layers  deposited  by  employing  the  standard 
deposition parameters of the molecular precursor routes exhibited superior  ferroelectric characteris‐
tics of equal quality as the aforementioned. Therefore, the nanoparticle approach was considered an 
equally effective alternative to the presented solution routes. 
Gas phase analysis techniques were applied to examine the molecular processes during chemical gela‐
tion  induced by the precursor solution synthesis and thermal treatment. Based on the knowledge of 
the starting materials, the  identification of the volatile reaction products allowed for drawing conclu‐
sions as  to  the network  formation mechanism. The  results demonstrated  that  the entire  initial  lead 
acetate  reacted with  the  titanium  alkoxide  to  form Pb‐O‐Ti  linkages.  In  the  absence of  a modifying 
agent,  this  conversion was possible only  for n‐propoxy and n‐butoxy  type alkoxide  chains. Titanium 
isopropoxide, on the contrary, remained unaffected unless an alcoholic solvent was present that en‐
gaged  in exchange  reactions  to  form heteroleptic alkoxides. The existence of Ti‐O‐Ti bonds was not 
confirmed  neither  during  solution  preparation  nor  thermal  decomposition.  It was  shown  how  the 
choice of starting materials, in particular the titanium compound and the solvent, as well as hydrolysis 
and aging influenced the sequence of combustion events and the correlated activation energies. 
The crystallisation of molecular precursor solution derived coatings into the perovskite phase was pre‐
ceded by the occurrence of an interfacial lead platinum layer. Such intermediate phases had also been 
reported  for CSD  thin  films of  lead zirconate  titanate  (PZT).  In  this study, more detailed  information 
was gathered about its evolution and composition when synthesising pure PbTiO3 layers. The investiga‐
tions  demonstrated  for  the  first  time  that  the  composition  of  the  interfacial  phase  changed  in  the 
course of the heat‐treatment. The  initial composition was constituted by equimolar quantities of the 
two metals and supposedly formed at the very contact area between the substrate and the film. Fur‐
ther annealing induced the diffusion of lead into the platinum layer so that a new phase exhibiting an 
increased platinum proportion evolved. Evidently,  the  lead  ions of  the amorphous coatings were  re‐
duced to the atomic state during the burnout of the organic fractions before alloying with the noble 
metal. This process was reversed when the combustion was completed and the oxygen partial pressure 
increased. Consequently, the intermediate phase was decomposed. The lattice parameter of the PtxPb 
(111) planes matched  those of platinum and  lead  titanate of analogous orientation  to great extent. 
Under certain circumstances, the  lead platinum  interlayer promoted a preferred  [111] orientation of 
the PbTiO3 coatings as commonly observed in lead zirconate titanate films. It was shown that firing the 
films  in oxygen‐deficient atmosphere prolonged  the existence of  the  interfacial phase and,  thus, en‐
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hanced the [111] orientation transfer.  In the case of Pb(Zr1‐xTx)O3, such provisions are usually not re‐
quired due to higher standard coating thicknesses and deceleration of the reactions by the lead zircon‐
ate component. Both factors promote the reducing conditions at the film substrate  interface. Hence, 
the intermetallic layer persists unto the evolution of the perovskite phase at temperatures even lower 
as in pure PbTiO3. The nanoparticle approach did not provide for this possibility of orientation control 
at all because the micelle‐enclosed species contained less organic residues. As a consequence, its crys‐
tallisation pathway did not  involve he  intermediate  lead platinum phase due to the  lack of a strongly 
reducing atmosphere regime.   
Kinetic parameters of the perovskite crystallisation were determined for bulk gel samples as well as for 
coatings by applying the models of Kissinger and Johnson, Mehl, Avrami, and Kolmogorov. Concerning 
the film samples, the combination of a high temperature reaction chamber and a state‐of‐the‐art linear 
detector allowed  for recording even  fast changes by  in situ x‐ray diffraction measurements. Notably, 
equivalent activation energies were attributed to the transformation  in both kinds of specimen. This 
analogy represented a new finding for the examined precursor systems and a significant contribution 
to understanding the chemical processes in the films. According to the derived Avrami exponents, the 
grain growth  in the films was diffusion controlled and one‐dimensional. This mechanism  implied that 
instantaneous nucleation  took place at  the substrate  film  interface,  followed by  the development of 
laminar nuclei whose growth proceeded  into  the direction  towards  the  layer  surface. The described 
columnar morphology  of  the  layers  confirmed  this  growth  scenario.  It was  demonstrated  that  the 
model held regardless of the particular orientation of the grains  for both the molecular solution and 
the nanoparticle routes. 
The expanded knowledge on the microstructure evolution of the pure lead titanate films proved very 
useful  in  evaluating  the  effects  of  chemical  modifications.  Gradual  substitution  of  PbTiO3  to 
(Pb1‐xBax)TiO3 caused considerable variations of the morphology, crystal structure, and electrical per‐
formance of as‐deposited  films already at  low barium contents. The main effects were decreases  in 
grain size, remanent polarisation, and tetragonal distortion with rising x. In fact, the impact of increas‐
ing barium content was comparable to a drop of the tetragonal to cubic phase transition temperature. 
Control of the preferred orientation via the intermediate lead platinum phase was feasible as long as 
the molar ratio of lead to barium did not exceed the amount of 1. This observation suggested that the 
nucleation mechanism successively crossed over  from predominantly heterogeneous at the  film sub‐
strate  interface  to  homogeneous  in  the  amorphous  volume.  The  growing  granular  character  with 
higher barium contents pointed to the same conclusion. 
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